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NiAl ist eine intermetallische Verbindung mit kubischer B2-Struktur. Unterhalb der
Spröd-duktil-Übergangstemperatur, die bei Normaldruck bei etwa 300°C liegt, können
nach dem Von-Mises-Kriterium nicht ausreichend viele unabhängige Gleitsysteme zur
homogenen plastischen Verformung aktiviert werden, da die Bruchspannung unterhalb
der kritischen Schubspannung zur Aktivierung des sekundären Gleitsystems liegt. Um
NiAl trotzdem massiv plastisch verformen zu können, muss die Verformung bei hohem
Druck erfolgen. Dies ist beispielsweise möglich bei der Verformung mittels Gleichkanal-
Winkelpressen (ECAP) oder Hochdrucktorsion (HPT). Hierbei werden sehr hohe Ver-
formungsgrade erreicht. In dieser Arbeit wird nun die Gefüge- und Texturentwicklung
bei Verformung mittels HPT bei Temperaturen zwischen Raumtemperatur und 500°C
in Abhängigkeit von Temperatur und hydrostatischem Druck sowie Verformungsgrad
untersucht und mit den entsprechenden Größen bei der Verformung mit ECAP ver-
glichen. Es zeigt sich, dass bei der HPT-Verformung die für kubisch-raumzentrierte
Metalle typische Schertextur auftritt; zudem findet sich ab einer Verformungstempe-
ratur von 100°C eine geneigte Würfellage, die durch dynamische Rekristallisation ent-
standen ist und deren Intensität mit der Verformungstemperatur ansteigt. Auch bei
den ECAP-Proben findet man die typische Schertextur, eine Würfeltextur tritt nicht
auf. Bei beiden Prozessen kommt es zur Kornfeinung, die beeinflusst wird von Verfor-
mungstemperatur, Druck und Verformungsgrad. Eine verbesserte Duktilität kann im
Zugversuch nicht festgestellt werden, während eine gesteigerte Festigkeit durch Mikro-
härtemessungen bestätigt wird. Bei genügend hoher Verformung findet man auch nach
der Verformung von Einkristallen eine typische Schertextur.
Abstract
NiAl is an intermetallic compound with a cubic B2 structure. Below the brittle-to-
ductile transition temperature at about 300°C under ambient pressure the number of
independent slip systems that have to be activated for a homogeneous plastic deforma-
tion is not sufficiently high according to the von Mises criterion. This is because the
fracture stress is smaller than the critical yield stress for the activation of the secondary
slip system. Despite this, severe plastic deformation is possible under a high pressure.
It can be realized by deforming by equal channel angular pressing (ECAP) or high
pressure torsion (HPT). Thereby a very high degree of deformation is reached. In this
work, texture and microstructure evolution after deformation by HPT at different tem-
peratures between room temperature and 500°C and at different hydrostatic pressures
and degrees of deformation are analysed and compared to texture and microstructure
after ECAP. After deformation by HPT, a texture typical for sheared body-centred
metals is found; besides, for a deformation temperature of 100°C and higher an oblique
cube component appears. It develops by dynamic recrystallization and grows with in-
creasing deformation temperature. The shear texture also arises in the ECAP deformed
samples, but no oblique cube texture is found. Both processes lead to grain refinement,
which is influenced by deformation temperature, pressure, and degree of deformation.
Tensile testing doesn’t show an enhanced ductility, but an improved strength is con-
firmed by microhardness measurements. If the degree of deformation is high enough, a





Kubisch raumzentrierte Metalle weisen einen Spröd-duktil-Übergang auf, d.h. sie ver-
halten sich unterhalb einer Spröd-duktil-Übergangstemperatur spröde, oberhalb ver-
formen sie sich duktil [85]. Diese Temperatur ist abhängig von Material, Belastungs-
geschwindigkeit, Spannungszustand und hydrostatischem Druck [30] und kann sehr
unterschiedlich sein. Welche Bedeutung die Kenntnis dieser Temperatur hat, wird an
folgendem Beispiel ersichtlich: In [25] wurde die Spröd-duktil-Übergangstemperatur für
den beim Bau der Titanic verwendeten Stahl1 bestimmt und mit der eines heutzuta-
ge verwendeten Stahls verglichen. Für den Kerbschlagbiegeversuch mit Schlagenergien
von 20 J fand man für das für den Schiffsrumpf verwendete Material im Längsschnitt
32°C, für den Querschnitt 56°C. Der heute verwendete Stahl ASTM A36 weist eine
Spröd-duktil-Übergangstemperatur von -27°C auf und ist damit für den Einsatz in
kaltem Meerwasser besser geeignet.
Bei Nickel-Aluminium (NiAl) liegt die Spröd-duktil-Übergangstemperatur bei Normal-
druck und einer Verformungsgeschwindigkeit von 10−4/s im Zugversuch bei etwa 300°C
[75]. Unterhalb dieser Temperatur ist die plastische Verformung schwierig, weshalb NiAl
trotz guter Eigenschaften wie z.B. dem hohen Schmelzpunkt, der geringen Dichte und
einer guten Oxidationsbeständigkeit [88] kaum industriell genutzt wird. [56] nennt un-
ter anderem die schlechte Verarbeitbarkeit beim Schmieden und spanenden Bearbeiten
als Grund, warum NiAl bis heute nicht als Hochtemperaturwerkstoff in der Luftfahrt
verwendet wird, obwohl intermetallische Verbindungen seit Jahrzehnten Gegenstand
der Forschung sind. Ein weiterer Grund ist die bei niedrigen und mittleren Tempera-
turen vorliegende geringe Festigkeit, die nach [56] wegen der geringen Duktilität nicht
durch Kaltverfestigung gesteigert werden kann.
Plastische Verformung ist mit geeigneten Verfahren allerdings auch bei NiAl unterhalb
der Spröd-duktil-Übergangstemperatur möglich, sodass durch Einbringen von Verset-
zungen und Korngrenzen eine höhere Festigkeit erreicht werden kann. Massive plasti-
sche Verformung mit Verformungsgraden von mehreren hundert Prozent erzielt man
beispielsweise mit den Verfahren der Hochdrucktorsion und des Gleichkanalwinkel-
pressens. Durch den bei diesen Methoden aufgebrachten hydrostatischen Druck bzw.
Gegendruck wird die Bruchspannung erhöht [63], sodass eine höhere Spannung zur
Aktivierung sekundärer Gleitsysteme, die zur Erfüllung des von-Mises-Kriteriums not-
wendig sind, angelegt werden kann. Hochdrucktorsion und Gleichkanalwinkelpressen
werden meist zur Erzeugung von Materialien mit fein- bis feinstkörnigem Gefüge und
verbesserten mechanischen Eigenschaften eingesetzt.
Bei Temperaturen zwischen Raumtemperatur und 500°C massiv plastisch verformtes
NiAl wird in dieser Arbeit charakterisiert und hinsichtlich Textur- und Gefügeent-
1Die Zusammensetzung findet sich in [25, S. 14].
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wicklung untersucht. Textur und Korngröße bzw. -form haben großen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften eines Bauteils wie Festigkeit und Duktilität. Ihre Kennt-
nis ist damit essentiell für ein vollständiges Verständnis des Verhaltens von NiAl unter
plastischer Verformung.
1.2. Stand der Forschung
Die Forschung zu den Eigenschaften von NiAl lässt sich zurückverfolgen bis ins Jahr
1949, als Smoluchowski und Burgess ein Paper zu Leerstellen und Diffusion in NiAl ver-
öffentlichten [102]. Ab den 1960er Jahren wurde die Verformung von NiAl untersucht
[8, 9]. Gegen Ende der 1980er Jahre stieg die Anzahl der Veröffentlichungen zu NiAl
stark an und hält sich bis heute bei etwa 180 Veröffentlichungen pro Jahr [2]. Ausführ-
liche Zusammenfassungen zu den Eigenschaften von NiAl findet man beispielsweise in
[73, 7, 65].
Die Hochdrucktorsion wurde 1943 von Bridgman vorgestellt [18]. In den 1980er Jahren
wurde die Hochdrucktorsion intensiv von russischen Forschergruppen zur Verformung
mit sehr hohen Verformungsgraden genutzt; so am Institute of Metals Physics in Sver-
lovsk, jetzt Yekaterinenburg (vgl. [115]). 1988 wurden am Institute of Problems of
Superplasticity of Metals in Ufa superplastische Verformungen im Zugversuch nach
Verformung mittels Hochdrucktorsion gemessen (vgl. [115]). Infolgedessen stieg das In-
teresse an mittels Hochdrucktorsion verformten Proben mit verbesserten mechanischen
Eigenschaften, das bis heute anhält, wie auch die Anzahl der Publikationen zu diesem
Thema zeigt [1]. Das Gleichkanalwinkelpressen wurde in den 1970er Jahren von Segal
entwickelt ([93], zitiert nach [14]) und ist bis heute eine der am häufigsten verwendeten
Methoden zur massiven Verformung von Metallen.
Das Paper [115] von Zhilyaev und Langdon behandelt umfassend die Verformung ver-
schiedener Metalle mittels Hochdrucktorsion inklusive des Einflusses der Verformungs-
parameter sowie Eigenschaften der verformten Materialien, ohne jedoch auf die Tex-
turentwicklung einzugehen. Eine ausführliche Abhandlung über die Texturentwicklung
nach dem Gleichkanalwinkelpressen, die sowohl kubische als auch hexagonale Metal-
le und Textursimulationen berücksichtigt, stammt von Beyerlein und Tóth [14]. Hier
finden sich beispielsweise die idealen Texturkomponenten, die man nach einfacher Sche-
rung für kubisch-raumzentrierte Metalle erwartet. Des Weiteren wird der Einfluss ver-
schiedener Verformungsparamter auf die Texturentwicklung betrachtet. Eine gute Zu-
sammenfassung zur Gefügeentwicklung sowohl nach Hochdrucktorsion als auch nach
Gleichkanalwinkelpressen von unterschiedlichen Metallen liefert [109]. Hier finden sich
auch mögliche industrielle Anwendungen wie beispielsweise die Herstellung von Zahn-
implantaten aus nanokristallinem Titan. Das Paper [108] fasst die aktuellen Entwick-
lungen in der anwendungsbezogenen Forschung zusammen. Neben den nanostrukturier-
ten Biomaterialien werden unter anderem nanostrukturierte Al-Mg-Si-Legierungen zur
Produktion von Oberleitungen oder massiv plastisch verformte Materialien zur Wasser-
stoffspeicherung genannt. In [113] sind verschiedene Verfahren zur massiven plastischen
Verformung beschrieben sowie Methoden der Untersuchung und die mechanischen Ei-
genschaften nach der Deformation. Eine gute Übersicht zum Thema Texturen liefert
[103].
Den Einfluss eines hydrostatischen Druckes auf Bruchspannung und Bruchdehnung
untersuchen Margevicius und Lewandowski in [62] und [63]. Textur- und Gefügeent-
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wicklung nach massiver plastischer Verformung von NiAl ist untersucht worden für
Temperaturen im Bereich 700 K bis 1300 K bei Verformungsgraden bis γ = 19 [51, 52].
In [16] werden die bei der Torsion von NiAl-Einkristallen auftretenden Festigkeiten
und Dehnungen sowie die entstandenen Versetzungen analysiert. Die Verformungsme-
chanismen hart orientierter NiAl-Einkristalle im Druckversuch werden in [89] beschrie-
ben. In [101] werden Textur und Gefüge von mittels Gleichkanalwinkelpressen ver-
formten polykristallinen NiAl untersucht. Die Proben wurden bei 270°C sowie 300°C
verformt, der Gegendruck betrug 300 MPa. Die Stauch- und Walzverformung von poly-
kristallinem NiAl bei Temperaturen oberhalb von 470°C und die daraus resultierende
Mikrostruktur- und Texturentwicklung werden in [26] analysiert.
Transmissionselektronenmikroskopie-Untersuchungen zu mittels Hochdrucktorsion ver-
formten intermetallischen Verbindungen werden an der Universität Wien durchgeführt.
Ergebnisse zu bei der Verformung entstehenden Versetzungen finden sich in [29].
Die durch plastische Verformung entstandenen Texturen können mit verschiedenen
Modellen simuliert werden. Die Entwicklung des visko-plastischen selbstkonsistenten
Modells erfolgte 1987 durch Molinari et al. [68] und wurde später durch Molinari und
Tóth verbessert [69]. Sehr viel früher, im Jahre 1938, stellte Taylor das nach ihm
benannte Taylor-Modell vor [104].
Die Anwendung von NiAl als Konstruktionswerkstoff wird behindert durch die Sprödig-
keit von NiAl, die ein Umformen bei niedrigen Temperaturen erschwert. Eine ausführ-
liche Analyse über die Probleme der technischen Anwendung von NiAl findet sich in
[56]. Bei der schlechten Verarbeitbarkeit von NiAl bei niedrigen Temperaturen setzt der
Ansatz von Battezzatti et al. [10] an: Ni- und Al-Folien werden mittels „Akkumulier-
tem Walz-Platieren“ (ARB) zu Ni-Al-Kompositen zusammengewalzt und dann geglüht,
wobei intermetallische Verbindungen entstehen. Vorsichtig optimistisch bezüglich einer
eventuellen zukünftigen Verwendung von NiAl als Konstruktionswerkstoff sind Boche-
nek und Basista in [17]. Mit der auf 26MPa
√
m verbesserten Bruchzähigkeit [95], die
durch Legieren mit Mo und Cr erreicht wird, sei ein erstes Hindernis überwunden.
Als Beschichtung wird NiAl wegen seiner guten Korrosionsbeständigkeit bereits ver-
wendet [37].
1.3. Ziel und Aufbau dieser Arbeit
Ziel dieser Arbeit ist, anschließend an die Arbeit von Klöden [50], welche die Verfor-
mung bei höheren Temperaturen zum Gegenstand hat, die Untersuchung von Textur-
und Gefügeentwicklung nach massiver plastischer Verformung von NiAl bei Tempera-
turen um den Spröd-duktil-Übergang bei Normaldruck. In der vorliegenden Arbeit wer-
den die Proben mit zwei Methoden, der Hochdrucktorsion (HPT) sowie dem Gleichka-
nalwinkelpressen (ECAP) bei verschiedenen Temperaturen und (Gegen-)Drücken ver-
formt. Hierbei soll der Einfluss der Verformungstemperatur sowie des während der Ver-
formung angelegten (hydrostatischen bzw. Gegen-) Druckes analysiert werden. Durch
den Verformungsgradienten innerhalb einer tordierten Probe lässt sich die Abhängig-
keit von Textur und Gefüge vom Verformungsgrad untersuchen. Wegen der hohen Sprö-
digkeit ist eine Verformung bei niedrigen Temperaturen und Normaldruck schwer zu
erreichen, Ergebnisse liegen daher bisher nur für Temperaturen oberhalb des Spröd-
duktil-Übergangs vor.
Die experimentell ermittelten Texturen, gemessen mit Synchrotronstrahlung am DESY
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in Hamburg, werden mit der Textur für ideale einfache Scherung verglichen sowie mit
Simulationen. Die mit EBSD erhaltenen Informationen zu Gefüge und Mikrostruktur
werden ausgewertet in Bezug auf Korngröße und -form, Ausrichtung der Körner so-
wie lokale Texturen, Verteilung der Korngrenzen und Missorientierungsverteilungen.
Die Ergebnisse werden verglichen mit Mikrohärteuntersuchungen. Diskutiert werden
die unterschiedlichen Texturen in Bezug auf Aktivierung verschiedener Gleitsysteme,
dem Auftreten dynamischer Rekristallisation, der Rotation bestimmter Orientierungen
während der Verformung sowie den Einfluss des Druckes.
Nachdem in diesem Kapitel die Motivation sowie der aktuelle Stand der Forschung
betrachtet und der Aufbau der Arbeit dargestellt wird, wird in Kapitel 2 die Theorie zu
Grundlagen der plastischen Verformung und Rekristallisation sowie zu Texturen, ihrer
Darstellung und Simulation vorgestellt. Kapitel 3 befasst sich mit den experimentellen
Grundlagen und behandelt das Material NiAl, die eingesetzten Verfahren zur massiven
plastischen Verformung und die verwendeten Messmethoden. Die konkreten Parameter
für die Verformung, die Probenpräparation, Parameter und Programme zur Messung
und Auswertung sowie Simulation werden in Kapitel 4 beschrieben. Kapitel 5 stellt die
erhaltenen Ergebnisse in Text und Grafiken vor. Diese werden in Kapitel 6 ausführlich
diskutiert. Eine Zusammenfassung findet sich in Kapitel 7. Im Anhang befinden sich
die in Kapitel 5 nicht aufgeführten, aber für den Leser eventuell interessanten Grafiken.
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2. Theoretische Grundlagen
Im folgenden Kapitel sollen die Grundlagen der plastischen Verformung sowie der Re-
kristallisation in Metallen beschrieben werden. Außerdem werden die Darstellung von
Texturen sowie die unterschiedlichen Ansätze zur Simulation von Texturen erläutert.
Ausführliche Beschreibungen findet man in den Büchern von G. Gottstein [30], P. Haa-
sen [32], G.E.R. Schulze [92], V. Randle und O. Engler [84] sowie H.-J. Bunge [19].
2.1. Plastische Verformung von Metallen
Die plastische Verformung von Metallen erfolgt in der Regel1 durch die Betätigung so-
genannter Gleitsysteme, die aus Gleitebene und Gleitrichtung bestehen. Hierbei werden
Netzebenen in Richtung eines Gittervektors parallel zueinander um ein ganzzahliges
Vielfaches des Atomabstandes in dieser Richtung verschoben. Nur so ist eine Form-
änderung der Probe ohne Änderung der kristallografischen Struktur möglich. Gibt es
nur ein aktives Gleitsystem, spricht man von Einfachgleitung, erfolgt das Abgleiten
auf mehreren Gleitsystemen, von Mehrfachgleitung. Während der Verformung kann
es zu einer Orientierungsänderung des Gleitsystems bezüglich einer äußeren Richtung,
z.B. der Zugrichtung, kommen [92]. In Abbildung 2.1 ist die Verformung eines Ein-
kristalls im Zugversuch im sogenannten „Holzscheibenmodell“ schematisch dargestellt.
Hier sieht man das Abgleiten der Ebenen, das zu einer Orientierungsänderung führt.
Den Zusammenhang zwischen angelegter Spannung σ und der im Kristall resultieren-
den Schubspannung τ im einachsigen Zugversuch beschreibt das Schmidsche Schub-
spannungsgesetz
τ = σ cos κ cos λ, (2.1)
wobei λ der Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitrichtung und κ der Winkel zwi-
schen Zugrichtung und Gleitebenennormalen ist (Abbildung 2.1). τ hängt somit von
der Lage des Gleitsystems im Kristall ab und kann betragsmäßig Werte zwischen 0
und 0, 5 σ annehmen. Betätigt wird das Gleitsystem mit dem größten Schmidfaktor
ms = cos κ cos λ.
Bei der plastischen Verformung in Metallen werden nicht komplette Gleitebenen gleich-
zeitig gegeneinander verschoben, stattdessen erfolgt die Verformung durch die Erzeu-
gung und Bewegung von Versetzungen durch den Kristall. Dies sind linienförmige Stö-
rungen im Kristallgitter. Man unterscheidet Stufen- und Schraubenversetzungen so-
wie Versetzungen mit gemischtem Charakter. Eine Stufenversetzung kann man sich
als eine im Kristall eingeschobene Halbebene vorstellen; bei der Schraubenversetzung
hat die „gestörte Atomanordnung [...] die Form einer Wendeltreppe“ [32, S. 230]. In
Abbildung 2.2 sind Stufen- und Schraubenversetzung beim Abgleiten eines Kristalls
dargestellt.
1Verformung kann auch durch Diffusionsvorgänge wie beim Hochtemperaturkriechen oder durch
mechanische Zwillingsbildung bzw. martensitische Umwandlung erfolgen.
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Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung der Abgleitung eines Einkristalls im Zug-
versuch [30, 32]
Eine Versetzung wird beschrieben durch den Burgersvektor ~b und das Linienelement ~s.
Der Burgersvektor ~b beschreibt, um welchen Betrag und in welche Richtung der Kristall
bei der Versetzungsbewegung abgleitet. Der Vektor ~s ist tangential zur Versetzungslinie
und hat den Betrag 1. Für Stufenversetzungen sind Burgersvektor und Versetzungslinie
senkrecht zueinander, für Schraubenversetzungen parallel. Bestimmt wird der Burgers-
vektor mittels des sogenannten Burgersumlaufs. Dazu wird im gestörten Kristall ein
Umlauf im Uhrzeigersinn um die Versetzung herum gemacht. Überträgt man diesen
Umlauf auf den ungestörten Kristall, endet dieser nicht am Startpunkt. Der Burgers-
vektor verbindet nun das Ende mit dem Beginn des Umlaufs. Die Versetzungsdichte ρ
wird definiert als Gesamtlänge der Versetzungen pro Volumeneinheit.
Versetzungen müssen bei der Bewegung durch den Kristall Zustände erhöhter Energie,
der Peierls-Energie, überwinden. Damit lässt sich die notwendige Schubspannung zur
Bewegung der Versetzung und damit Verschiebung der Netzebenen bestimmen, die
abhängig ist vom Betrag des Gittervektors, b, und dem Netzebenenabstand d. Sie wird
als Peierls-Spannung τP bezeichnet. Näherungsweise lässt sie sich berechnen mit
τp =
2G








wobei G das Schubmodul und ν die Querkontraktionszahl ist. τp nimmt zu mit steigen-
dem b und abnehmendem d. Bevorzugte Gleitebenen sind solche, auf denen die Peierls-
Spannung gering ist. Günstig sind daher niedrigindizierte, dicht besetzte Netzebenen;
die Gleitung erfolgt in Richtung geringer Atomabstände. In kubisch-flächenzentrierten
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Abbildung 2.2.: Stufen- (b) und Schraubenversetzung (c) beim Abgleitvorgang in
einem Kristall (a, d) [32]
(kfz) Gittern tritt daher vorwiegend Gleitung auf {111}-Ebenen in <110>-Richtung
auf (Abweichungen sind möglich für mehratomige Verbindungen). Für kubisch-raum-
zentrierte (krz) Metalle gibt es keine Ebenen vergleichbarer Packungsdichte zu den
{111}-Ebenen in kfz Metallen. Hier läuft die Gleitung auf {110}- (bzw. auch {112}-
oder {123}-) Ebenen in Richtung maximaler Atomdichte, in <111>-Richtung, ab. Un-
ter Umständen kann es auch zum sogenannten „pencil glide“ kommen, wenn keine
Gleitebene, sondern nur eine bestimmte Gleitrichtung vorliegt. Die Verformung kann
man sich wie das axiale Abgleiten eines Stapels von Bleistiften vorstellen [30]. Ex-
perimentell ermittelte Gleitsysteme für verschiedene Gittertypen sind in Tabelle 2.1
aufgeführt. Bei intermetallischen Verbindungen mit B2-Struktur wie NiAl ist zu be-
achten, dass hier verschiedene Atomsorten vorliegen. Die in krz Materialien auftretende
Gleitung mit Gittervektor b = a/2<111> ist hier nicht möglich; das Gleitverhalten un-
terscheidet sich daher von dem in einatomigen krz Metallen. In [59] wird für verschiede-
ne B2-Verbindungen untersucht, ob <001> oder <111> die bevorzugte Gleitrichtung
ist. Hierbei werden Versetzungsenergie und -mobilität verglichen. Spalten Schrauben-
versetzungen in der Gleitebene {110} auf, werden sie gleitfähig, während die nicht
aufgespaltenen Versetzungen mit nicht-ebenem Versetzungskern sesshaft sind. Sind
beide oder keine der Versetzungen gleitfähig, bestimmt die Versetzungsenergie, wel-
che Gleitrichtung bevorzugt wird. Die Ergebnisse für NiAl werden in Abschnitt 3.1.2
beschrieben.
11
Kapitel 2 Theoretische Grundlagen
Tabelle 2.1.: Experimentell ermittelte primäre Gleitsysteme in verschiedenen Gitter-
typen [92]
BRAVAIS-Gitter Strukturtyp Gleitebene Gleitrichtung ~b
einfach-kubisch CsCl-Typ (B2) {110},{001} <010>
kubisch-raumzentriert W-Typ (A2) {110},{121}, {132} 1/2 <1-11>
kubisch-flächenzentriert Cu-Typ (A1) {111} 1/2 <1-10>
Diamant-Typ (A4) {111} 1/2 <1-10>
Von Mises findet in [67, S. 179] für volumenbeständige, ebene Verformungen (d.h. Glei-
ten), dass sich „aus fünf ebenen Deformationen, deren Achsenpaare keine zu spezielle
Lage zueinander haben, jede Deformation zusammensetzen“ lässt. Für die homogene
Verformung von Polykristallen benötigt man also mindestens fünf unabhängige Gleit-
systeme.
Bei hohen Umformgraden bilden sich Scherbänder. In diesen läuft eine hohe plastische
Verformung lokalisiert ab; außerhalb ist die Verformung gering.
2.2. Rekristallisation von Metallen
Bei der Rekristallisation von Metallen wird das verformte Gefüge durch neue, unver-
zerrte Körner ersetzt. Typischerweise tritt sie auf beim Glühen von kaltverformten
Metallen bei T > 0, 5 Tm (statische Rekristallisation). Hier werden Keime gebildet,
die wachsen und das verformte Gebiet aufzehren. Es entstehen einzelne versetzungs-
freie Körner; die Verringerung der Versetzungsdichte ist nicht homogen verteilt. Die
im Metall gespeicherte Versetzungsenergie (bei der primären Rekristallisation) bzw.
Korngrenzenenergie (bei Kornwachstum bzw. sekundärer Rekristallisation) wird dabei
verringert. Verschiedene Faktoren beeinflussen den Ablauf der Rekristallisation. Die
Rekristallisationszeit, nach der ein Bruchteil von 1 − 2/e = 0, 63 des Gefüges bei ei-
ner gewählten Temperatur rekristallisiert ist, nimmt mit steigender Verformung ab. Die
Rekristallisationstemperatur, d.h. die Temperatur, bei der die Rekristallisation in einer
„technisch realisierbaren Zeit (etwa 1 Stunde)“ [30, S. 348] vollständig abläuft, nimmt
ebenfalls mit steigendem Verformungsgrad ab. Keimbildung und Kornwachstum lau-
fen damit in stark verformten Materialien zunehmend bei tieferen Temperaturen ab.
Die Keimbildungsrate steigt stärker an mit der Dehnung als die Wachstumsrate, daher
nimmt die rekristallisierte Korngröße mit zunehmender Verformung ab. Eine Abhän-
gigkeit der Korngröße von der Rekristallisationstemperatur ist nur gegeben, wenn sich
die Aktivierungsenergien von Korngrenzenbewegung und Keimbildung unterscheiden.
Vielfach sind diese Größen allerdings nahezu gleich. Berechnen lässt sich die Tempe-
raturabhängigkeit der rekristallisierten Korngröße mit Gleichung 2.3 [30, S. 351]. Hier
sind v und Ṅ die Korngrenzengeschwindigkeit sowie die Keimbildungsrate und QṄ












vo und Ṅ0 sind temperaturunabhängige Vorfaktoren, die bei der Darstellung der Ab-
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hängigkeit von v bzw. Ṅ von der Temperatur auftreten:
v = vo exp (−Qv/kT ) (2.4)
N = Ṅo exp (−QṄ/kT ) . (2.5)
Dynamische Rekristallisation (DRX) tritt nicht, wie die statische Rekristallisation,
beim Glühen, sondern während der Verformung auf. Man unterscheidet zwischen
diskontinuierlicher dynamischer Rekristallisation (DDRX) und kontinuierlicher dy-
namischer Rekristallisation (CDRX). Bei der DDRX kommt es, wie bei der stati-
schen Rekristallisation, zu Keimbildung und Kornwachstum. Typischerweise treten in
Spannungs-Dehnungs-Diagrammen Oszillationen auf [31]. Diese entstehen, wenn die
Rekristallisation vollständig abgelaufen ist, bevor die kritische Dehnung zum Einsetz-
ten eines erneuten Rekristallisationszyklus erreicht ist [61]. DDRX tritt üblicherweise
in Metallen mit niedriger bis mittlerer Stapelfehlerenergie auf. Bei der CDRX entstehen
durch die andauernde Verformung Versetzungen, die sich in Kleinwinkelkorngrenzen
(KWKG) akkumulieren. Die Orientierungsunterschiede wachsen kontinuierlich und
aus KWKG entstehen bei Erreichen eines kritischen Winkels Großwinkelkorngrenzen
(GWKG). CDRX tritt vorwiegend in Metallen mit hoher Stapelfehlerenergie auf. Bei
geringen Verformungen (ǫ ≈ 1) kommt es zur Bildung von Subkörnern in der Ausgangs-
körnern, während bei großen Verformungen (ǫ ≈ 40) die Ausgangskörner nicht mehr
von neu gebildeten Körnern unterschieden werden können [31]. In [70] wird ausgeführt,
dass das Auftreten von entweder DDRX oder CDRX davon abhängt, ob die Korngren-
zenbewegung oder die Transformation von KWKG zu GWKG schneller abläuft. Bei
der DDRX überstreichen bewegliche Korngrenzen die Gebiete mit akkumulierten Ver-
setzungen, bevor diese GWKG bilden können, und hinterlassen ein versetzungsfreies
Gebiet. Sind die Korngrenzen weniger beweglich, können sich KWKG durch Akku-
mulieren von Versetzungen in ihrer Missorientierung vergrößern und GWKG bilden,
bevor sie durch das Wachstum versetzungsfreier Körner ausgelöscht werden (CDRX).
DDRX tritt nur bei Temperaturen von T > 0, 5 Tm auf, während CDRX auch bei
T < 0, 5 Tm abläuft [86]. Bei gleichen Verformungsbedingungen kann die Reinheit des
Metalles den Rekristallisationsmechanismus beeinflussen: Nimmt die Reinheit ab, tritt
ein Übergang von DDRX zu CDRX auf [70].
In [23] wird für die DDRX angegeben, dass die Korngröße im stationären Zustand
stark von der Spannung und nur schwach von der Verformungstemperatur abhängt. Im
stationären Zustand liegt ein dynamisches Gleichgewicht zwischen Verformung, Keim-












abgeschätzt werden, in der σ die Spannung ist, G das Schubmodul, d die Korngröße
und b der Betrag des Burgersvektors. Mit steigender Fließspannung nimmt damit die
rekristallisierte stationäre Korngröße ab, bis die Subkorngröße erreicht ist, die eben-
falls mit der Spannung absinkt, wobei der Spannungsexponent etwa -1 beträgt [82].
Oberhalb einer kritischen Spannung läuft nur CDRX ab. Da mit ansteigender Verfor-
mungstemperatur die zum Einsetzen der DRX benötigte Spannung abnimmt ([30], S.
366ff), wird für höhere Temperaturen eine größere dynamisch rekristallisierte Korngrö-
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Abbildung 2.3.: Abhängigkeit der stationären Korn- und Subkorngröße von der Fließ-
spannung (schematisch) (nach [82])
ße erwartet. Bei gleicher Temperatur ist die Korngröße nach DDRX größer als nach
CDRX [82], vergleiche auch Abbildung 2.3.
Bei der statischen Rekristallisation können typische Rekristallisationstexturen entste-
hen. Als Ursache werden einmal eine Vorzugsorientierung der Rekristallisationskeime
(orientierte Keimbildung), zum anderen ein schnelleres Wachstum von Körnern ei-
ner bestimmten Orientierung (Wachstumsauslese) diskutiert. So entwickelt sich die
Würfellage aus der Cu-Walztextur und die Messing-Rekristallisationstextur aus der
Messing-Walztextur. Daneben können auch andere Rekristallisationstexturen auftre-
ten, die durch Stapelfehlerenergie, Umformgrad, Glühtemperatur und der Konzentra-
tion eventueller Legierungselemente beeinflusst werden. Bei der dynamischen Rekris-
tallisation, insbesondere bei CDRX, entspricht die Textur ungefähr der Verformungs-
textur. So wurden beispielsweise von Baczynski und Jonas [6] in tordiertem Eisen und
Stahl nach DDRX bzw. ohne DRX die gleichen Komponenten gefunden, wenn auch die
Intensitäten variierten. Hier wird von orientierter Keimbildung ausgegangen.
2.3. Texturen und ihre Darstellung
Die Textur einer Probe beschreibt die Verteilung kristallografischer Orientierungen
der Körner. Neben der regellosen Verteilung der Orientierungen können eine oder
mehrere Vorzugsorientierungen auftreten. Einige Texturen sind typisch für bestimmte
Verformungs- oder Rekristallisationsprozesse. Es existieren verschiedene Möglichkeiten,
einzelne Orientierungen anzugeben, z.B. durch Drehmatrizen oder Miller-Indizes. Eine
grafische Darstellung aller Kristallorientierungen ist möglich mittels Polfiguren (PF),
inversen Polfiguren (IPF) oder durch die drei- oder zweidimensionale Darstellung im
Eulerraum. Eine ausführliche Darstellung findet sich in [84].
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2.3.1. Drehmatrizen
Die Orientierung zweier Koordinatensysteme, z.B. des Proben- und des Kristallkoordi-















cos α1 cos β1 cos γ1
cos α2 cos β2 cos γ2




und beschreibt die Drehung des Probensystems CP ins Kristallsystem CK . Die Winkel
der ersten Zeile, α1, β1 und γ1, sind die Winkel zwischen der x-Achse des Kristallsystems
und den Achsen des Probensystems; die Winkel der zweiten und dritten Zeile zwischen
der y- bzw. z-Achse und den Probenachsen. Die Reihen und Spalten der Matrix sind
Einheitsvektoren und wechselseitig orthogonal zueinander. Es gilt
CK = g · CP . (2.8)
Dabei ist die inverse Matrix gleich der transponierten und es gilt
g−1 = gT . (2.9)
2.3.2. Miller-Indizes
Miller-Indizes werden verwendet, um Ebenen und Richtungen im Kristall zu beschrei-
ben. Für Ebenen werden die ganzzahligen reziproken Achsenabschnitte (Schnittpunkte
der Ebene mit den Kristallachsen) in der Form (hkl) für feste Ebenen bzw. {hkl}
für äquivalente Ebenenfamilien angegeben. Bei kubischer Kristallsymmetrie entspricht
dies der Richtung der Ebenennormalen. Richtungen werden in der Form [uvw] für be-
stimmte Richtungen und 〈uvw〉 für Familien von Richtungen angegeben; hier sind die
Werte die kleinsten ganzzahligen Komponenten eines Vektors mit dieser Richtung. Will
man mittels der Miller-Indizes eine kristallographische Orientierung angeben, gibt man
Kristallrichtung und -ebene parallel zu ausgezeichneten Richtungen der Probe an, bei-























u2 + v2 + w2, N2 =
√













2.3.3. Eulerwinkel und Eulerraum
Um eine Orientierung im Raum darzustellen, benötigt man drei Winkel. Hierzu können
Eulerwinkel genutzt werden, die durch drei aufeinander folgende Drehungen um fest-
gelegte Achsen das Probensystem in das Kristallsystem überführen und so die Orien-
tierung bestimmen. Für die Drehungen existieren verschiedene Konventionen; hier soll
die von Bunge [19] eingeführte Art der Drehungen genutzt werden (Abbildung 2.4).
Die Drehungen werden folgendermaßen ausgeführt:
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1. Drehung um die z-Achse um den Winkel ϕ1
2. Drehung um die neue x’-Achse um den Winkel Φ
3. Drehung um die neue z ’-Achse um den Winkel ϕ2





cos ϕ1 sin ϕ1 0










0 cos Φ sin Φ








cos ϕ2 sin ϕ2 0





Die Hintereinanderausführung der drei Drehungen wird dann beschrieben durch
g = gϕ2 · gΦ · gϕ1 (2.12)
mit den Matrixelementen
g11 = cos ϕ1 cos ϕ2 − sin ϕ1 sin ϕ2 cos Φ
g12 = sin ϕ1 cos ϕ2 + cos ϕ1 sin ϕ2 cos Φ
g13 = sin ϕ2 sin Φ
g21 = − cos ϕ1 sin ϕ2 − sin ϕ1 cos ϕ2 cos Φ
g22 = − sin ϕ1 sin ϕ2 + cos ϕ1 cos ϕ2 cos Φ (2.13)
g23 = cos ϕ2 sin Φ
g31 = sin ϕ1 sin Φ
g32 = − cos ϕ1 sin Φ
g33 = cos Φ
Orientierungen, die durch die drei Eulerwinkel ϕ1, Φ und ϕ2 ausgedrückt werden, kön-
nen als Punkt im dreidimensionalen Eulerraum dargestellt werden, in dem die drei
Winkel die orthogonalen Achsen bilden. Aus der Definition der Eulerwinkel folgt eine
2π-Periodizität. Es gilt
g {ϕ1 + 2π, Φ + 2π, ϕ2 + 2π} = g {ϕ1, Φ, ϕ2} . (2.14)
Zusätzlich gilt
g {ϕ1 + π, 2π − Φ, ϕ2 + π} = g {ϕ1, Φ, ϕ2} . (2.15)
Dies entspricht einer Spiegelung an der Ebene mit Φ = π bei gleichzeitiger Verschiebung
von ϕ1 und ϕ2 um π.
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Abbildung 2.4.: Definition der Euler-Winkel nach Bunge [19]. Das Kristallsystem
x’, y’, z’ ist gegenüber dem Probenkoordinatensystem x, y, z um die Winkel ϕ1, Φ, ϕ2
verdreht.
Für trikline Kristallsymmetrien liegen die Winkel im Bereich von 0° ≤ ϕ1 ≤ 360° ,
0° ≤ Φ ≤ 180° und 0° ≤ ϕ2 ≤ 360°. Für höhersymmetrische Proben ändert sich die
Größe des Eulerraums. Für monokline Probensymmetrien, wie sie bei Scherverformun-
gen auftreten, reduziert sich beispielsweise der Eulerraum auf die Hälfte mit Winkeln
ϕ1 ≤ 180°. Für tetragonale Kristallstrukturen genügen die Winkel 0° ≤ ϕ1,Φ ≤ 90°.
Zur besseren Darstellung werden oft zweidimensionale Schnitte des Eulerraums genutzt,
z.B. mit festem ϕ2.
2.3.4. Polfiguren und inverse Polfiguren
Zur Darstellung der in einer Probe auftretenden Orientierungen werden oft Polfiguren
(PF) genutzt, die die Lage bestimmter Kristallrichtungen im Probenkoordinatensys-
tem zeigen. Hierzu muss die dreidimensionale Information, hier die Richtung einer
Ebenennormalen, ins Zweidimensionale projiziert werden. Man denkt sich dazu eine
Einheitskugel um den bezüglich ausgezeichneter Achsen im Probensystem orientierten
Kristallit herum. Die Durchstoßpunkte der Ebenennormalen durch die Kugel werden
nun in die Ebene projiziert, indem sie mit dem Südpol der Kugel mittels einer gedachten
Linie verbunden werden und der Schnittpunkt dieser Linie mit der Äquatorialebene die
Orientierung in der Polfigur angibt (Abbildung 2.5). Neben dieser sogenannten „ste-
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Abbildung 2.5.: Repräsentation der <100>-Richtung in einer (100)-Polfigur [84, S.
23]
reografischen Projektion“ wird manchmal auch die „flächentreue Projektion“ oder die
„gnomonische Projektion“ verwendet (vgl. [84, S. 354]). Polfiguren werden jeweils für
eine Ebenenfamilie angegeben; meistens werden niedrigindizierte Ebenen wie {100}-,
{110}- oder {111}-Ebenen verwendet. In der Polfigur werden die einzelnen Punkte, d.h.
Kristallrichtungen, durch die Winkel α (Polabstand) und β (Azimut) charakterisiert.




sin α cos β

























mit der Orientierungsmatrix g verknüpft, wobei N =
√
(X2 + Y 2 + Z2) ist und der
Vektor (XY Z)T eine bestimmte Ebenennormale im Kristallsystem angibt.
In inversen Polfiguren (IPF) werden bestimmte Richtungen des Probenkoordinaten-
systems bezüglich des Kristallkoordinatensystems angegeben. Aus Symmetriegründen
muss nicht die ganze inverse Polfigur dargestellt werden. Für kubische Kristalle genügt














Die Orientierungsverteilungsfunktion f(g) (ODF, vom englischen Ausdruck „orienta-
tion distribution function“ ) beschreibt die vollständige Verteilung der Orientierungen





Für regellose Orientierungen wird f(g) = 1 gesetzt. Die Stärke geregelter Texturen
wird in Vielfachen der regellosen Verteilung angegeben (Einheit mrd, „multiples of a
random distribution“). Die ODF kann im Eulerraum grafisch dargestellt werden.
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2.4. Simulation von Texturen
Verfahren zur Modellierung von Texturentwicklungen in Polykristallen können in zwei
Gruppen eingeteilt werden. Diese basieren auf dem Taylor-Modell (FC, full constraints,
oder RC, relaxed constraints) oder dem selbstkonsistenten (SC, self-consistent) Modell.
Diese Modelle, die auch im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendet wurden, sollen
im Folgenden kurz beschrieben werden. Zu beachten ist, dass sich simulierte Texturen
schneller entwickeln als experimentell ermittelte. Bei gleicher Verformung kann damit
in der Simulation eine höhere Intensität auftreten. Bei hohen Verformungen werden
in der Simulation unter Umständen nicht alle Charakteristika wiedergegeben, da z.B.
Korn-Korn-Wechselwirkungen nicht modelliert werden [14].
Das gebräuchlichste Modell ist das 1938 von Taylor entwickelte FC-Taylor-Modell [104].
Hier wird angenommen, dass die Dehnungsänderung jedes Kornes bei der Verformung
gleich der Dehnungsänderung der Probe ist.
dǫKristall = dǫP robe (2.18)
Mit dǫ wird hier der Dehnungstensor bezeichnet. Die Spannung in der Probe ist diskon-
tinuierlich. Diese Annahme ist eine gute Näherung bei kleinen Dehnungen, da hier noch
keine plastischen Inhomogenitäten auftreten. Für hohe Dehnungen kann es schnell zu
großen Abweichungen zwischen Simulation und Experiment kommen. Heterogene Deh-
nungen werden beispielsweise verursacht durch anisotrope Kornformen. Durch Verbes-
serungen des Modells („Relaxed Constraints“ (RC)) mittels Einbeziehung elastischer
Verformung können bessere Übereinstimmungen mit Experimenten bei hohen Dehnun-
gen erreicht werden [68]. Hier müssen nicht mehr alle Dehnungskomponenten, abhängig
vom Verformungsprozess, mit den Probendehnungen übereinstimmen; dafür werden die
Spannungskomponenten für Kristall und Probe gleichgesetzt.
Das visco-plastisch selbstkonsistente Modell (VPSC) [68, 69] eignet sich gut zur Mo-
dellierung hoher Dehnungen. Es behandelt die einzelnen Körner jeweils als ellipsoide
Einschlüsse in einer homogenen Matrix. Ein Korn wechselwirkt bei Verformung mit die-
ser Matrix, die das mittlere Verhalten der Umgebung abbildet. Elastische Verformung
wird vernachlässigt. Dies ist bei hohen Dehnungen gerechtfertigt. Selbstkonsistenz in
diesem Modell bedeutet, dass makroskopische Spannung und Dehnung der homogenen
Matrix gleich der mittleren Spannung und Dehnung aller Körner sind. Spannung und
Dehnrate in einem Korn können im Gegensatz zum Taylor-Modell von den makrosko-
pischen Größen und von den Werten in anderen Körnern abweichen. Einzelnen Körnern
müssen hier nicht fünf unabhängige aktivierte Gleitsysteme zur Verfügung stehen.
In [14] wird die Leistungsfähigkeit der beiden Modelle für die Simulation von Texturen
nach ECAP-Verformung verglichen. Hier schneidet das VPSC-Modell wesentlich besser






In der Literatur finden sich verschiedene Veröffentlichungen zu physikalischen und me-
chanischen Eigenschaften von NiAl, z.B. [73], [88], [65] oder [66]. Im Folgenden soll
daher nur ein kurzer Überblick gegeben werden. Da die verwendeten Proben eine Zu-
sammensetzung von nahezu 50at.% Nickel und 50at.% Al aufweisen, soll nur auf die
Eigenschaften bei dieser Stöchiometrie eingegangen werden.
Nickel-Aluminium (NiAl) gehört zu den intermetallischen Verbindungen mit einer ku-
bischen B2- oder CsCl-Struktur. In der Einheitszelle von NiAl (Abbildung 3.1b) sitzt
die eine Atomsorte auf den Ecken, während sich die andere im Zentrum befindet. Die
Gitterkonstante beträgt 0,2887 nm. Während in <111>-Richtung zwischen den Ni-
und Al- Atomen eine starke kovalente Bindung vorliegt (Ni d- Al p-Hybridisierung),
herrscht in <100>-Richtung zwischen gleichartigen Atomen eine schwache abstoßende
Ionenbindung. Die gerichteten kovalenten Bindungen sind der ungerichteten metalli-
schen (und ionischen) Bindung überlagert und erklären die elastische Anisotropie [65].
Bei gleicher Anzahl von Nickel- und Aluminiumatomen hat NiAl einen sehr hohen
Schmelzpunkt, der wesentlich höher liegt als der der einzelnen Elemente. Während in
der Literatur häufig ein Wert von 1638°C [97] angegeben wird, finden sich auch höhere
Werte. So fanden Bitterlich et al. in [15] einen Wert von 1681°C. Grund für den hohen
Schmelzpunkt sind ebenfalls die starken Ni-Al-Bindungen. Das Phasendiagramm für
NiAl findet sich in Abbildung 3.1a.
Die geordnete B2-Phase findet sich in einem ausgedehnten Zusammensetzungsbereich
mit 45 bis 60at.% Ni und ist sehr stabil, sogar beim schnellen Abschrecken aus der
Gasphase (108K/s) oder beim Beschuss mit schweren Ionen [73, S. 196]. Die Dichte
ist mit 5,9 g/cm3 (bei Stöchiometrie) relativ gering. Durch Eigenschaften wie die gu-
te Oxidationsbeständigkeit (Ausbildung einer schützenden Al2O3-Schicht [88, S. 66])
und die hohe thermische Stabilität wäre NiAl als Einsatzwerkstoff in der Hochtem-
peraturanwendung gut geeignet; wegen seiner Sprödigkeit bei niedrigen Temperaturen
(Abbildung 3.1c) wird NiAl allerdings als Konstruktionswerkstoff in der Industrie kaum
verwendet. Auch die geringe Kriechbeständigkeit bei hohen Temperaturen (T > 0, 5Tm)
[66, S. 63] stehen dem entgegen. Als Funktionswerkstoff wird NiAl allerdings seit län-
gerem eingesetzt, beispielsweise als Beschichtung [20].
Die Streckgrenze für NiAl ist stark anisotrop. In [66] ist für Polykristalle bei Raumtem-
peratur ein Wert von etwa 180 MPa angegeben. Für <110>-Einkristalle liegt er mit 200
MPa leicht darüber, während für <100>-Einkristalle etwa 1350 MPa erreicht werden.
Dieser Wert fällt mit der Temperatur stark ab, während die Temperaturabhängigkeit
für die Polykristalle und die <110>-Einkristalle schwach ist. Für das Elastizitätsmo-
dul E finden sich in der Literatur verschiedene Werte, beispielsweise findet man für
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Abbildung 3.1.: Phasendiagramm des NiAl-Systems [87] (a) und Elementarzelle von
NiAl (mit [54]) (b) sowie Abhängigkeit der Spröd-duktil-Übergangstemperatur von der
Verformungsgeschwindigkeit (c) (nach [73]).
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Abbildung 3.2.: Temperaturabhängigkeit der kritischen Schubspannung unterschied-
licher Gleitsysteme in NiAl [50], nach [74]. Zusätzlich ist die Zahl der unabhängigen
Gleitsysteme angegeben.
Polykristalle bei Raumtemperatur 188 GPa [66] oder 250 GPa [7]. E ist nur schwach
temperaturabhängig [66, S. 56]. Für Einkristalle zeigt sich eine starke Anisotropie; hier
findet man 96 GPa in <100>-, 187 GPa in <110>- sowie 275 GPa in <111>-Richtung
[7].
3.1.2. Verformung von NiAl
NiAl-Polykristalle sind bei niedrigen Temperaturen spröde, bei hohen duktil. Man
findet den Spröd-Duktil-Übergang bei Normaldruck bei etwa 300°C, wobei eine Er-
höhung der Dehnrate um drei Größenordnungen eine Erhöhung der Spröd-duktil-
Übergangstemperatur um etwa 200 K bewirkt (Abbildung 3.1c). In Abbildung 3.2 ist
der Spröd-duktil-Übergang durch die gestrichelte Linie gekennzeichnet. Das Auftreten
dieses Übergangs lässt sich folgendermaßen erklären: Nach dem von-Mises-Kriterium
werden für die homogene plastische Verformung von Polykristallen mindestens fünf
unabhängige Gleitsysteme benötigt [67]. Bei NiAl werden mehrere Gleitsysteme beob-
achtet, zu deren Aktivierung unterschiedlich hohe kritische Schubspannungen notwen-
dig sind (Abbildung 3.2). Die primären Gleitsysteme sind vom Typ {110}<100> bzw.
{100}<100>. Bei niedrigen Temperaturen tritt zusätzlich ein sekundäres Gleitsystem
vom Typ {110}<111> oder {112}<111> auf, bei höheren Temperaturen findet man
das Gleitsystem {110}<110>. Das sekundäre Gleitsystem {110}<111> hat eine sehr
hohe kritische Schubspannung, die oberhalb der Bruchspannung liegt. Diese liegt nach
[73] für Temperaturen unterhalb von 600 K zwischen 400 MPa und 600 MPa. Aus diesem
Grund können Proben unterhalb des Spröd-Duktil-Übergangs nicht verformt werden,
sondern zerbrechen bei genügend hohen angelegten Spannungen. Oberhalb des Spröd-
Duktil-Übergangs kann neben der primären Gleitsystemfamilie {110}<100> mit drei
unabhängigen Gleitsystemen auch das zweite sekundäre Gleitsystem {110}<110> ak-
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tiviert werden, das zwei unabhängige Gleitsysteme aufweist. Hier ist mit insgesamt fünf
unabhängigen Gleitsystemen Verformung nach dem von-Mises-Kriterium möglich; das
Material wird duktil. Bei Temperaturen ab etwa 800°C bis 900°C tritt statt <110>-
Gleitung zunehmend Klettern von Versetzungen in <100>-Richtung auf [11]. In [59]
werden die Gleitrichtungen von verschiedenen intermetallischen B2-Strukturen unter-
sucht. Energie und Beweglichkeit der Versetzungen entscheiden, ob in der {110}-Ebene
die <001>- oder <111>-Richtung die vorherrschende Gleitrichtung bildet. Für NiAl er-




-Ebene sowohl [111]- als auch [001]-Schraubenversetzungen
aufspalten, wenn auch in geringem Maße. Daher sind beide Versetzungstypen gleitfähig
und treten auf. Da die [001]-Richtung energetisch günstiger ist, dominiert sie. Die Gleit-




-Ebene kann durch Schraubenanteile mit
nicht-ebenem Versetzungskern eingeschränkt sein.
Abbildung 3.3.: Abhängigkeit des Spröd-duktil-Übergangs von der Korngröße bei
Zugversuchen bei 400°C; nach [91]. σy ist die Fließspannung, σf die Bruchspannung.
Der Spröd-duktil-Übergang ist allerdings nicht nur von der Temperatur abhängig, son-
dern wird auch durch die Korngröße beeinflusst. In [91] zeigen Schulson und Barker
für Zugversuche bei 400°C, dass sowohl Fließspannung als auch Bruchspannung von
der Korngröße abhängen. Der Hall-Petch-Plot in Abbildung 3.3 zeigt, dass die Fließ-
spannung nur schwach vom Inversen der Wurzel der Korngröße abhängt, während der
Einfluss auf die Bruchspannung wesentlich größer ist. Für kleine Körner, in [91] ab
20 µm, findet man in Zugversuchen eine merkliche plastische Dehnung, während bei
großen Körnern keine Duktilität auftritt, wenn die Bruchspannung im Bereich der
Fließspannung liegt.
Für Temperaturen über 600°C wurden von Hahn und Vedula technische plastische Deh-
nungen von über 40% bei Zugversuchen an polykristallinem NiAl mit 50,3 at% Al bzw.
49,4 at% Al [33] festgestellt, während bei Raumtemperatur für gegossene Polykristalle
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von Margevicius und Lewandowski [63] eine Bruchdehnung von etwa 0,5 % erreicht
wurde. Ab 800°C wird die Verformung durch Diffusionsprozesse kontrolliert [65]. In
[33] wurde gezeigt, dass polykristallines NiAl bei RT interkristallin bricht. Bei höheren
Temperaturen von 400°C bis 500°C findet man transkristallinen Bruch; über 600°C
duktiles Brechen. Die verallgemeinerten Stapelfehlerenergien sind in [60] angegeben.
Sie hängen von der Temperatur ab. Die Energien für instabile Stapelfehler γus betra-
gen für RT für Verformung auf einer {110}-Ebene in <100>-Richtung 2509 mJ/m2, für
<110> 4521 mJ/m2 und für <111> 1150 mJ/m2. Für die <111>-Richtung findet man
zusätzlich eine Antiphasenenergie γAP B von 965 mJ/m2. Damit ist eine Aufspaltung
von Versetzungen nach
〈111〉 {110} → 1
2




Bei Einkristallen unterscheidet man „harte” und „weiche” Orientierungen. Ausschlag-
gebend dafür ist, ob die Stabachse des Materials parallel zur <100>-Richtung liegt
(„harte Orientierung”) oder um mehr als 20° davon abweicht („weiche Orientierung”).
Auch bei Einkristallen findet man einen Spröd-Duktil-Übergang. In [66] wird auf Da-
ten von Lahrman et al. verwiesen, die für Einkristalle mit weicher Orientierung eine
Spröd-Duktil-Übergangstemperatur von 200°C sowie von 400°C für hart orientierte
Einkristalle gefunden haben.
3.2. Massive plastische Verformung (SPD)
Um Materialien sehr stark zu verformen, werden verschiedene unter dem Namen „Se-
vere plastic deformation” (SPD) bekannte Verfahren eingesetzt. Dazu gehören bei-
spielsweise „High pressure torsion” (HPT, „Hochdruck-Torsion”), „Equal channel angu-
lar pressing” (ECAP, „Gleichkanal-Winkelpressen”) oder „Accumulative roll bonding”
(ARB, „Kummulatives Walz-Platieren”). Ziel des Einsatzes dieser Verfahren ist meist
die Herstellung sehr feinkörniger Gefüge zur Verbesserung der Materialeigenschaften.
Die Hall-Petch-Gleichung (Gleichung 3.2) beschreibt die Erhöhung der Streckgrenze
mit der Korngröße. Man unterscheidet dabei Korngrößen >1 µm (feinkörnig), Korngrö-
ßen zwischen 100 nm und 1000 nm (ufg, „ultra-fine grained”, feinstkörnig) und Korn-
größen <100 nm (nanokristallin).




In dieser Gleichung ist D die Korngröße, σ die Fließspannung und k die Hall-Petch-
Konstante. σ0 kann als „Reibungsspannung” verstanden werden. Die Hall-Petch-
Konstante und σ0 sind von der Textur, der Zusammensetzung und der Temperatur
abhängig. Um eine besonders hohe Festigkeit im Material zu erhalten, werden vier
Anforderungen an den Prozess gestellt [109, S. 15f]:
1. Verformung bei niedrigen Temperaturen (T < 0, 4 Tm)
2. Hoher Verformungsgrad mit Dehnungen > 6...8
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3. Hoher hydrostatischer Druck, normalerweise > 1 GPa
4. Änderung der Verformungsrichtung (zur Erzeugung gleichachsiger Körner)
3.2.1. Hochdruck-Torsion (HPT)
Eines der in dieser Arbeit verwendeten Verfahren ist die Hochdruck-Torsion („High
pressure torsion”, HPT). Erstmals wurde das Verfahren 1943 von Bridgman verwendet
[18]. Er führte mit seinem Apparat vorwiegend Untersuchungen zum Einfluss sehr
hoher Drücke auf das Verhalten von Festkörpern durch und bekam für seine Erfindung
und die damit gewonnenen Erkenntnisse 1946 den Nobelpreis [4]. Heutzutage wird
diese Methode vorwiegend genutzt, um das Verhalten von Materialien bei sehr hohen
Verformungen zu untersuchen. Scheiben- oder zylinderförmige Proben werden hierbei
zwischen zwei Stempel geklemmt und unter hohen hydrostatischen Druck gesetzt. Die
Stempel werden nun gegeneinander verdreht. Dabei wird am Rand der Probe stärker





Hier steht N für die Anzahl der Umdrehungen, h für die Höhe der Probe und r für die
Entfernung zum Mittelpunkt der Scheibe. Der Verformungsgrad ist damit proportional
zu r. Die Idealisierung der Torsion ist einfache Scherung („simple shear”); zu erwartende
Texturkomponenten können mit den idealen Komponenten für krz Metalle, die durch
einfache Scherung verformt wurden, verglichen werden. Da bei HPT die Form der Probe
kaum verändert wird, gibt es theoretisch kein Limit für das Maß der Verformung.
Allerdings sind die Stempel nach einer gewissen Verformung abgenutzt und müssen
nachgearbeitet werden.





4 + γ2 + γ
]
. (3.4)
Abbildung 3.4.: Prinzip der Hochdrucktorsion in der für diese Arbeit verwendeten
Ausführung mit Koordinatensystem. SD bezeichnet die Scherrichtung, SPN die Schere-
benennormale und RD die Radialrichtung. Zwischen den Stempeln wird ein geringer
Teil des Materials herausgepresst.
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Ein großer Vorteil von HPT ist die Möglichkeit, sehr spröde oder feste Materialien
zu verformen, die mit anderen Verfahren nicht verformt werden können. Durch den
Verformungsgradient von der Mitte bis zum Rand der Probe können verschiedene Ver-
formungsstadien an einer Probe untersucht werden. Des Weiteren kann bei unterschied-
lichen hydrostatischen Drücken und Temperaturen (hier werden die Stempel erhitzt)
verformt werden. Die radiusabhängige Verformungsrate ist ebenfalls frei wählbar. Zur
Analyse des Deformationsvorganges sind Drehmomentmessungen möglich.
Nachteilig ist die teils hohe Heterogenität der verformten Probe in radialer Richtung.
Nur bei manchen Materialien ist eine Homogenisierung bis in die mittlere Region mög-
lich. Ein „Upscaling” des Prozesses, d.h. die Anwendung bei wesentlich größeren Pro-
ben, ist schwierig.
Unterschieden wird bei der Hochdrucktorsion zwischen „eingeschränkter”, „quasi-ein-
geschränkter” und „uneingeschränkter” Verformung („constraint/quasi-constraint/un-
constraint HPT”). Bei der uneingeschränkten Verformung kann das Material seitlich
zwischen den Stempeln herausfließen. In seitlicher Richtung wirkt dann ein verminder-
ter reibungsabhängiger Druck auf die Probe, während durch die spezielle Stempelform
bei der eingeschränkten Verformung ein hydrostatischer Druck wirkt. Im Experiment
kann meist nur die quasi-eingeschränkte Verformung realisiert werden, was zu einem
leichten Herausfließen des Materials zwischen den Stempeln führt (Abbildung 3.4).
Verschiedene Parameter beeinflussen die Verformung und damit auch die Änderung
der Eigenschaften, z.B. der Härte. Einfluss haben Verformungsgrad, abhängig von r
und N (Gleichung 3.3), hydrostatischer Druck sowie Verformungstemperatur und Ver-
formungsgeschwindigkeit. Aufgrund der Verformung durch einfache Scherung liegt bei
der Torsion eine monokline Probensymmetrie vor.
Eine ausführliche Abhandlung über HPT findet sich beispielsweise in [115], [109] und
[113].
3.2.2. Gleichkanal-Winkelpressen (ECAP)
Das Gleichkanal-Winkelpressen („Equal Channel Angular Pressing”, ECAP) ist eine
Verformungsart, bei der stabförmige Proben mit quadratischem oder rundem Quer-
schnitt durch zwei in einem gewissen Winkel Φ zueinander ausgerichtete Kanäle ge-
drückt werden. Oft ist die äußere Kanalwand im Knick abgerundet (Ψ). Bei ECAP
werden große Verformungen erreicht. Das Verfahren ist ein diskontinuierlicher Verfor-
mungsprozess, bei dem die Probe nach der Verformung (d.h. nach einem Durchgang)
herausgenommen und durch erneutes Einsetzen in den Eingangskanal weiter verformt
werden kann. Vor dem Einsetzen kann die Probe gedreht werden; bei Proben mit qua-
dratischer Grundfläche nur um 90° oder 180°. Man spricht dann von verschiedenen
Routen.
Das Verfahren wurde 1974 von Segal entwickelt und ist seit den 1990er Jahren ein
etabliertes Verfahren zur massiven Verformung von Materialien und zur Kornfeinung
[14, S. 431].
Die Scherung bei einem Durchgang lässt sich berechnen über

















Hier ist Φ der Winkel zwischen Ein- und Ausgangskanal und Ψ der Winkel, der die
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Abbildung 3.5.: Prinzipskizze des ECAP-Vorgangs und verwendete Koordina-
tensysteme. ECAP-System: X = Extrusionsrichtung ER, Y = Normalenrichtung NR,
Z = Querrichtung QR. Schersystem: XS = Scherrichtung, YS = Scherebenennormale,
ZS = Z = Querrichtung.
Rundung der Ecke beschreibt (Abbildung 3.5). Meist werden Winkel von Φ = 90° oder
Φ = 120° genutzt, wobei die Verformung von harten Materialien bei größeren Winkeln
einfacher ist.
Der Wert der Scherverformung ist für einen Winkel von Φ = 120° fast unabhängig von
Ψ, während er mit steigendem Φ sinkt. Für Φ = 120° und Ψ=0° ergibt sich γ ≈ 1, 15.
Der Winkel Ψ beeinflusst die Homogenität in Normalenrichtung. Ein hoher Gegendruck
ist wichtig für die Verformung spröder Materialien, da so die Bildung und Ausbreitung
von Rissen verhindert wird.
Für die Scherung einer Kugel lässt sich der Neigungswinkel der Ellipsenlangachsen


















[14]. Für ein Verformungswerkzeug mit 120°-Winkel beträgt er 30°. Damit lässt sich die
Ausrichtung der Körner im Längsschliff gegenüber der Extrusionsrichtung beschreiben.












[98], wobei a die große, b die kleine Halbachse ist. Für einen Verformungsdurchgang
mit γ = 1, 15 ergibt sich ein theoretisches Aspektverhältnis von a
b
= 2, 99.
Vorteile des ECAP-Verfahrens sind neben der gleichbleibenden Probenform die Mög-
lichkeit, hohe Verformungsgrade durch wiederholte Durchgänge zu erreichen. Dabei
können die Eigenschaften des Materials durch die Verwendung unterschiedlicher Ver-
formungsrouten beeinflusst werden. Ein „Upscaling” des Prozesses ist möglich und da-
her für die industrielle Anwendung interessant. Im Gegensatz zu HPT sind die Proben
homogener.
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3.3. Texturentwicklung nach einfacher Scherung
Bei der Verformung eines Metalles stellt sich meist eine für die Verformungsart typi-
sche Textur ein, die von dessen Kristallstruktur abhängt. Zur Charakterisierung einer
experimentell gefundenen Textur wird sie mit solch einer typischen, „idealen” Textur
verglichen. Für die Verformung von NiAl mittels HPT oder ECAP betrachtet man
die idealen Komponenten, die bei einfacher Scherung in krz Materialien entstehen. Sie
finden sich in Tabelle 3.1.




































Messungen mit Synchrotronstrahlung können zur Bestimmung der lokalen Textur der
Probe genutzt werden. Grundlage hierfür ist die Beugung der Röntgenstrahlen am Kris-
tallgitter. Abhängig von der Größe des Strahls können bestimmte Volumenanteile der
Probe untersucht werden. Ein großer Vorteil bei der Bestimmung der Textur mittels
Synchrotronstrahlung ist die durch die hohe Energie bedingte gute Kornstatistik. Im
Gegensatz zur Texturanalyse durch Beugung von Röntgenstrahlung aus konventionel-
len Röntgengeräten oder von Elektronen wird die Probe hier durchstrahlt, es tragen
also nicht nur oberflächennahe Körner zur Statistik bei.
Der experimentelle Messaufbau des Versuchsplatzes ist in Abbildung 3.6 zu finden.
Durch einen Kollimator wird der Synchrotronstrahl gebündelt und anschließend mo-
nochromatisiert, beispielsweise durch Beugung an Si-Einkristallen. Bei Bedarf können
Filter in den Strahlengang gebracht werden. Zwei schlitzförmige Blenden definieren die
Abmessungen des Strahls in horizontaler und vertikaler Richtung genau. Die Probe
kann in vertikaler Richtung verschoben und um ihre vertikale Achse gedreht werden.
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Abbildung 3.6.: Schematischer Messaufbau für Texturmessungen mit Synchrotron-
strahlung nach [111]
In der Probe wird der Strahl an den Kristallebenen, die die Bragg-Gleichung
nλ = 2d sin Θ (3.8)
erfüllen, gebeugt. Hier ist d die Gitterkonstante, λ die Wellenlänge und n die Beugungs-
ordnung. Für jede Ebene (hkl) tritt ein Beugungskegel auf, der auf dem Detektorschirm
als kompletter Debye-Scherrer-Ring zu sehen ist. Der Flächendetektor ist in Richtung
des einfallenden Strahls positioniert und detektiert mehrere komplette Debye-Scherrer-
Ringe gleichzeitig.
Die zu erwartenden Beugungswinkel Θ können für kubische Metalle mit Gitterparame-





und die Bragg-Gleichung, Gleichung 3.8, berechnet und mit den experimentellen Wer-











wobei mit D der Abstand Probe-Detektor und mit x der Radius des Rings auf dem
Detektor bezeichnet wird.
Untersuchungen an NiAl Ist die Beugungsbedingung erfüllt, kann mithilfe des Struk-




fj exp [−i2π (h · xj + k · yj + l · zj)] (3.11)
Hier beschreiben die Größen xj, yjund zj die Positionen der Atome j in der Elementar-
zelle, h, k und l die Ebene und fj den für die Atomsorte j charakteristischen Atom-
formfaktor, der ein Maß für die Streukraft des Atoms ist. In NiAl findet man die
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S(hkl) = fNi + fAl exp [−iπ (h + k + l)] (3.12)
Eine Auslöschung bestimmter Reflexe, wie sie bei krz Materialien zu finden ist, tritt
hier aufgrund der unterschiedlichen Atomformfaktoren nicht auf. Die theoretisch be-
rechneten Reflexe sind in Abbildung 3.7 dargestellt.
Abbildung 3.7.: Berechnete Reflexe für die Beugung an NiAl (berechnet mit [54])
3.4.2. Untersuchungen mit dem Rasterelektronenmikroskop
Rasterelektronenmikroskope (REM) gehören zu den Standardgeräten zur Untersu-
chung von Oberflächen und oberflächennahen Bereichen. Die Vergrößerungen (übli-
cherweise bis 100000x) können sehr viel größer sein als bei Lichtmikroskopen. Für die
Abbildung ist die Probenpräparation sehr einfach. Sollen mittels EBSD-Messungen
Orientierungsbestimmungen an bestimmten Messpunkten oder Mappings über einen
größeren Bereich durchgeführt werden, ist die Präparation zwar aufwendiger, aller-
dings müssen nicht wie beim Transmissionselektronenmikroskop Schnitte oder sehr
dünne Proben hergestellt werden, bei denen nur ein begrenzter Ausschnitt untersucht
werden kann.
Der Aufbau eines Rasterelektronemikroskopes ist in Abbildung 3.8 schematisch dar-
gestellt. In einer Elektronenkanone (z.B. Glühkathode aus Wolfram oder Lanthan-
hexaborid oder Feldemissionskathode) werden Elektronen freigesetzt, die durch eine
Anode beschleunigt und durch Kondensorlinse und Objektivlinse gebündelt und fo-
kussiert werden. Die Spulen erzeugen ein veränderliches Magnetfeld, das den Strahl
ablenkt und über die Probe führt („Rastern”). Die auf die Probe auftretenden Elektro-
nen wechselwirken auf vielfältige Weise mit dem Probenmaterial. In den meisten REM
finden sich daher eine Vielzahl verschiedener Detektoren.
3.4.2.1. Abbildung
Zum Abbilden der Oberfläche werden oft Sekundärelektronen (SE) genutzt. Diese ent-
stehen durch Wechselwirkungen der einfallenden Elektronen mit den schwach gebun-
denen Valenzelektronen der Probenatome. Wegen ihrer geringen Energie können nur
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Abbildung 3.8.: Aufbau eines Rasterelektronenmikroskopes (schematisch) nach [22]
Abbildung 3.9.: Zur Untersuchung im REM nutzbare Wechselwirkungsprodukte
oberflächennah erzeugte SE an die Oberfläche der Probe gelangen und detektiert wer-





Mit EBSD-Messungen wird das Gefüge der Proben (Korngröße, Kornform, Art der
Korngrenzen u.ä.) untersucht. Auch die lokale Textur kann bestimmt werden.
EBSD steht für „Electron backscatter diffraction”, auf Deutsch „Beugung rückgestreu-
ter Elektronen”. Neben der standardmäßigen Möglichkeit der Abbildung von Ober-
flächen am Rasterelektronenmikroskop ist es mittels EBSD-Messungen möglich, die
Kristallorientierung an einem Punkt der Probe zu bestimmen und durch Abrastern
eine (theoretisch) beliebig große Fläche zu charakterisieren (Erstellung eines sogenann-
ten „Mappings”). Erstmalig beschrieben wurde das Verfahren 1928 von Nishikawa und
Kikuchi [72].
(a) (b)





-Orientierung von NiAl (b)
Bei der Messung wird die Probe mit Elektronen bestrahlt. An günstig orientierten Git-
terebenen werden rückgestreute Elektronen nach der Bragg-Gleichung, Gleichung 3.8,
gebeugt (Abbildung 3.10). Die dabei entstehenden Kegel erscheinen durch die sehr wei-
ten Öffnungswinkel auf dem Schirm als Linien (Kikuchi-Linien). Da die rückgestreuten
Elektronen nur aus einer Tiefe bis etwa 20 nm kommen, wird die Probe um etwa 70°
gekippt. So können Elektronen aus einem größeren Gebiet die Oberfläche erreichen.
Die gemessenen Kikuchi-Muster werden mit theoretisch berechneten abgeglichen.
Nach dem Abrastern und der Orientierungsbestimmung in jedem Punkt können aus
den erhaltenen Daten Kornkarten erstellt werden. Im ersten Schritt wird für nicht oder
falsch indizierte Punkte eine Korrektur durchgeführt. Dabei wird für nicht indizierte
Pixel eine mittlere Orientierung aus den Nachbarpixeln errechnet („Noise reduction”).
Nicht indizierten Einzelpixeln wird auf diese Art eine Orientierung zugewiesen. Die
„Wild spike correction” entfernt einzelne Pixel, deren Orientierung von den umgeben-
den abweicht und die durch Fehlindizierungen entstehen können.
Zusammenhängende Pixel, deren Orientierungsunterschied einen bestimmten kriti-
schen Wert, z.B. 15°, nicht übersteigt, werden zu einem Korn zusammengefasst. Für
die einzelnen Körner können Fläche, Kornneigung, Aspektverhältnis und Orientierung
berechnet werden. Neben den charakteristischen Größen für die Körner können auch
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Aussagen über Missorientierungen und damit auch über die Korngrenzen gemacht
werden.
3.4.3. Mikrohärtemessungen
Zur Untersuchung von Werkstoffen und Bauteilen werden häufig Härteprüfungen
durchgeführt. Unter „Härte” wird hier der Widerstand des Materials gegen das Ein-
dringen eines anderen Körpers verstanden. Beim Härteprüfverfahren nach Vickers wird
ein pyramidenförmiger Eindringkörper aus Diamant genutzt. Die Grundfläche der Py-
ramide ist quadratisch; der Flächenwinkel beträgt 136°. Dieser Eindringkörper wird
für eine festgelegte Zeit mit der vorher gewählten Prüfkraft in die Probe gedrückt. De-
finiert wird die Härte durch den Quotienten von Prüfkraft F und Eindruckoberfläche
A. Durch Ausmessen der Diagonalen d des quadratischen Eindruckes kann die Härte
über
HV =
0, 102 · F
A
=
0, 102 · 2 · sin 68◦ · F
d2
(3.13)
bestimmt werden, wobei d in dieser Gleichung der Mittelwert der vermessenen Dia-
gonalen ist (Abbildung 3.11). Der Faktor 0,102 ergibt sich durch die Umrechnung der
verwendeten Einheit Kilopond in die SI-Einheit Newton. Je nach verwendeter Prüfkraft
wird das Härtemessverfahren in verschiedene Bereiche eingeteilt. Von Mikrohärtemes-
sungen spricht man nach DIN EN ISO 4516 bei einer Prüfkraft zwischen 0,098 N und
1,961 N [38].
Abbildung 3.11.: Härteprüfung nach Vickers (nach [38])
3.4.4. Sonstige Untersuchungen
Zugversuche
Zugversuche werden durchgeführt, um Spannungs-Dehnungs-Kurven zu erstellen, aus
denen Streckgrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung eines Materials ermittelbar sind.
Hierbei wird eine Probe in einer Zugmaschine mit konstanter Dehnungsgeschwindigkeit
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verlängert und dabei die dazu nötige Kraft sowie die Längenänderung gemessen. Für
die Erstellung einer technischen Spannungs-Dehnungs-Kurve ergibt sich die technische










mit der Längenänderung △l und der Ausgangslänge l0. Mit zunehmender Dehnung
verkleinert sich der Querschnitt kontinuierlich, da das Volumen konstant bleibt. Für




σw = σ(1 + ε), (3.16)
Die wahre Dehnung ǫw =
∆l
l
weicht wegen der ansteigenden Länge ebenfalls von der
technischen Dehnung ab und berechnet sich folgendermaßen:
εw = ln(1 + ε). (3.17)
Der plastische Teil der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve wird auch als Fließkurve
bezeichnet. Die Kraft, die notwendig ist, um eine zusätzliche Dehnung von dεw zu
erreichen, berechnet sich über
dF
dεw






Die Verfestigung, d.h. Steigung der Fließkurve, wird durch den Term dσw/dεw > 0
beschrieben, während dq/dεw < 0 die (geometrische) Entfestigung angibt.
Drehmomentmessungen
Für die Drehmomentmessungen wurde während der Verformung das Drehmoment über
dem Drehwinkel aufgenommen. Dieses Drehmoment-Drehwinkeldiagramm kann analog
zu einem Spannungs-Dehnungs-Diagramm interpretiert werden, da das Drehmoment
im Torsionsversuch dem Aufbringen einer Kraft im Zugversuch entspricht und der
Drehwinkel mit der Dehnung korreliert ist. Die Schubspannung τR am Rand der Probe
ist proportional zum aufgebrachten Drehmoment Mt.
τR =
16 · Mt
π · d3 (3.19)
Möglich ist auch eine Auftragung „Randschubspannung über Randschiebung”, wobei












Im folgenden Kapitel werden die Probenherstellung und -präparation sowie Mess- und
Auswertemethoden vorgestellt. Hierbei geht es um die Verformung der Proben mittels
der jeweiligen Verformungsprozesse und die weitere Bearbeitung, die Schneiden, Schlei-
fen, Polieren und Säubern beinhaltet. Des Weiteren werden die verwendeten Messme-
thoden vorgestellt und es wird erläutert, wie die gewonnenen Daten ausgewertet wur-
den. Es handelt sich hier um Synchrotron-, EBSD- sowie Mikrohärtemessungen sowie
die bei einigen HPT-Proben durchgeführten Zugversuche und Drehmomentmessungen
während der HPT-Verformung.
4.1. Verformung und Präparation der Proben
Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden an der Universität Wien bzw. an der
Technischen Universität Chemnitz verformt. Die Verfahren sind in Abschnitt 3.2 be-
schrieben; hier soll auf die jeweils verwendeten Maschinen sowie Verformungsparameter
eingegangen werden.
4.1.1. ECAP-Verformung
Die ECAP-Verformungen wurden an der Technischen Universität Chemnitz von Herrn
Dr.-Ing. Matthias Hockauf an der Fakultät für Maschinenbau, Professur Werkstoffe des
Maschinenbaus bzw. Professur für Werkstofftechnik, durchgeführt. Bei der zur ECAP-
Verformung genutzten Maschine beträgt der Winkel zwischen den Kanälen 120°. Zur
Reduzierung der Reibung besitzt das Werkzeug zwei bewegliche Seitenwände im Ein-
gangskanal und eine bewegliche untere Wand im Ausgangskanal. Insgesamt wurden
fünf Proben verformt. Hierzu wurden runde NiAl-Stangen (Lange 60 mm, Durchmes-
ser 6 mm) außermittig nach oben versetzt in einen quaderförmigen Stahlmantel (Länge
85 mm, Querschnitt 15 x 15 mm2) eingebettet. Verwendet wurde hierfür ein austeniti-
scher Chrom-Nickel-Stahl (1.4301). Der Stahlmantel wurde mit einem kohlenstoffarmen
ferritischen Stahl verschlossen [40]. Das Einbetten war notwendig, da keine NiAl-Proben
in der für die Verformung benötigten Größe vorhanden waren. Das Versetzen der Probe
nach oben bewirkt, dass die Verformung schon stabil verläuft, wenn das NiAl in die
Verformungszone gelangt. Die Proben wurden bei verschiedenen Temperaturen und
Gegendrücken verformt; die Parameter sind in Tabelle 4.1 aufgeführt. Die Verformung
beträgt nach Gleichung 3.5 γ = 1, 15.
Um die gewünschte Verformungstemperatur zu halten, wurde das gesamte Werkzeug
während der Verformung beheizt. Die Pressgeschwindigkeit betrug bei allen Proben
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Tabelle 4.1.: Verformungsparameter ECAP
Probe 1 Probe 2 Probe 3 Probe 4 Probe 5
Probenname ECAP23,0 ECAP23,80 ECAP200 ECAP300 ECAP350
Gegendruck 0 MPa 80 MPa 80 MPa 135 MPa 135 MPa
Temperatur 23°C 23°C 200°C 300°C 350°C
15mm/min, als Schmiermittel wurde eine MoS2-haltige Paste genutzt.
4.1.2. HPT-Verformung
Die HPT-Verformung wurde an der Universität Wien von Dr. Jelena Horky aus der
Forschungsgruppe Physik Nanostrukturierter Materialien von Prof. Zehetbauer durch-
geführt. Das Ausgangsmaterial stammte aus den Beständen der AG Metallphysik von
Prof. Skrotzki an der Technischen Universität Dresden. Die verwendete Maschine wur-
de von der Firma Walter Klement hergestellt, die Stempel und Aufnahmen für die
Stempel wurden an der Universität Wien gefertigt [47]. Die Proben wurden bei unter-
schiedlichen Temperaturen sowie unterschiedlichen Drücken verformt. Die Torsionsge-
schwindigkeit war jeweils konstant und betrug 0,2 Umdrehungen pro Minute. Während
für die meisten Proben zwei Umdrehungen gemacht wurden, wurden einzelne Proben
stärker verformt. Für zwei Rotationen ergibt sich mit Gleichung 3.3 für eine Dicke der
Probe von 0,6 mm eine Verformung von γ ≈ 84 am äußeren Rand der Probe. Eine
Übersicht der Proben findet sich in Tabelle 5.1.
Tabelle 4.2.: Verformungsparameter HPT
Hydrostatischer Druck 2 GPa 4 GPa 6 GPa 8 GPa
Temperatur 23°C 100°C 200°C 300°C 400°C 500°C
4.1.3. Probenpräparation für EBSD- und Synchrotronmessungen
Für die Untersuchungen der Proben mittels Synchrotronstrahlung oder am Raster-
elektronenmikroskop mittels EBSD mussten geeignete Wege zur Präparation gefunden
werden. In einem ersten Schritt wurden die Proben zerteilt. Dies geschah mit Hilfe einer
Erodiermaschine der Firma Brother HS-3100. Für die Synchrotronmessungen wurden
ca. 1 mm dicke Stifte aus der Mitte der Proben ausgeschnitten. Die übriggebliebenen
Hälften wurden für EBSD-Messungen verwendet (Abbildung 4.1).
Für die Synchrotron-Proben war keine weitere Präparation notwendig. Für die Unter-
suchung am REM und die EBSD-Messungen ist es wichtig, dass die Oberfläche sehr
eben und sauber ist, daher muss die weitere Präparation sehr sorgfältig erfolgen. Es
wurden zwei verschiedene Arten der Präparation genutzt, die im Folgenden vorgestellt
werden.
In einem ersten Schritt wurden die geschnittenen Hälften eingebettet. Hierzu wurde für
einen Teil der Proben das Kalteinbettmittel ClaroCit der Firma Struers genutzt. Der
Vorteil dieses Einbettmittels ist seine Transparenz, die erlaubt, die Lage der Probe bzw.
die verbleibende Höhe besser zu kontrollieren. Die Position der Probe in der Einbett-
masse ist so gewählt, dass die geschnittene Seite auf dem Boden des Einbetttöpfchens
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(a) (b)
Abbildung 4.1.: Zerschnittene HPT-Probe für Synchrotronmessungen mit verschiede-
nen Messpositionen (Stift) und Untersuchungen am REM (Hälften)(a) und eingebettete
Probenhälfte (b)
steht, der Rand der Probe schaut nach oben (Abbildung 4.1b). Die so eingebetteten
Proben können gut geschliffen werden. Zunächst wurde hier entlang der Radialrichtung
zur Mitte hin heruntergeschliffen, bis der dünne Rand der Probe, der beim Verformen
zwischen den Stempeln herausgedrückt wird, vollständig abgeschliffen war. Anschlie-
ßend wurde so lange weitergeschliffen, bis die volle Probendicke erreicht war. Hierzu
wurde SiC-Papier der Firma Struers mit den Körnungen 500, 1000, 2400 und 4000
verwendet (FEPA-Norm). Dies entspricht in etwa einer Schleifpartikelgröße von 30 µm,
18 µm, 9 µm und kleiner 6 µm [110]. Da die Einbettmasse vor der Untersuchung im
REM entfernt werden muss, wurden die Proben wieder ausgebettet. Dabei ist darauf
zu achten, dass die schon polierte Oberfläche nicht beschädigt wird. Zur vollständi-
gen Entfernung der Einbettmasse wurden die Proben in Aceton, Ethanol und schließ-
lich Wasser gereinigt. Der abschließende Poliervorgang bestand aus der Elektropolitur.
Hierfür wurde das E-Poliergerät LectroPol-5 der Firma Struers verwendet. Ein Elektro-
lyt wurde selbst hergestellt. Er bestand aus 88,3vol.% reinem Ethanol und 11,7vol.%
60%er Perchlorsäure [50]. Poliert wurde bei einer Spannung von 12 V und einer zuvor
für jede Maske experimentell ermittelten Flussrate (Einstellung 10 oder 12) für 10 s, in
Einzelfällen für zweimal 10 s. Die erreichte Temperatur der Kühlflüssigkeit betrug etwa
-10°C. Anschließend wurde die Probe mit Wasser, Ethanol und destilliertem Wasser
gereinigt und getrocknet.
Ein Nachteil dieser Präparationsmethode ist die Notwendigkeit, die Probe wieder aus-
zubetten. Dabei kann es zu Kratzern auf der Oberfläche kommen. Bei sehr rissigen
Proben kann es passieren, dass die Proben in der Einbettmasse brechen und beim
Ausbetten auseinanderfallen. Um gute Ergebnisse zu erzielen, muss der Elektrolyt aus-
reichend frisch sein. Ein wiederholtes Ansetzen mit frischen Chemikalien ist daher
notwendig. Eine gute Alternative ist die Probenpräparation mit Vibrationspolitur als
abschließendem Polierschritt. Da dies bei der vorliegenden Probenform nicht möglich
ist mit ausgebetteten Proben, wurde hier eine REM-fähige Einbettmasse verwendet.
Das Einbetten erfolgte wie oben beschrieben, allerdings wurde nun das Kalteinbettmit-
tel EpoThin der Firma Buehler verwendet, dem ein leitender Füllstoff (Nickelpulver)
zugesetzt wurde. Die Probe wurde nach dem Aushärten wie schon beschrieben geschlif-
39
Kapitel 4 Probenherstellung und -präparation, Mess- und Auswertemethoden
fen. Anschließend wurde mit dem Vibrationspoliergerät VibroMet 2 der Firma Buehler
poliert. Hierzu wurde das Poliermittel MasterPrep in Kombination mit dem Poliertuch
MicroCloth genutzt. Poliert wurde standardmäßig für etwa 3 Stunden bei einer Ampli-
tude von 30%. Gereinigt wurde die Probe mit Wasser und Spülmittel, da Ethanol und
Aceton das Einbettmittel anlösen. Keinesfalls darf die Probe ins Ultraschallbad gelegt
werden, da dabei kleine Stückchen der Einbettmasse gelöst werden, die sich dann auf
der Probenoberfläche anlagern. Gute Erfahrungen wurden damit gemacht, die Probe
auf einem weichen Poliertuch mit Spülmittel zu reinigen, um Reste des Poliermittels zu
entfernen. Die so erhaltenen Oberflächen sind sehr sauber und eben; EBSD-Messungen
konnten sehr gut durchgeführt werden. Wegen der guten Ergebnisse und der Vorteile
gegenüber der ersten geschilderten Methode wurde die Variante mit der REM-fähigen
Einbettmasse als bessere Möglichkeit bevorzugt verwendet.
Tabelle 4.3.: Methoden der Probenpräparation für EBSD-Untersuchungen
Polierschritt Methode 1 Methode 2
Schneiden Funkenerosion Funkenerosion
Einbetten transparente Kalteinbettmasse leitfähige Kalteinbettmasse
Schleifen SiC-Schleifpapier SiC-Schleifpapier
Körnung 500, 1000, 2400, 4000 Körnung 500, 1000, 2400, 4000
Ausbetten + Reinigen
Polieren Elektropolitur Vibrationspolitur
Reinigung Wasser, Alkohol, dest. Wasser Spülmittel, Wasser, dest. Wasser
4.2. Messverfahren und Auswertemethoden
4.2.1. Synchrotronmessungen
Lokale Texturmessungen wurden bei verschiedenen Messreisen ans Deutsche Elektronen-
Synchrotron (DESY) in Hamburg durchgeführt. Die anfangs genutzte Beamline war
HARWI II (Hard Radiation Wiggler, W2) an DORIS III. Nach der Abschaltung von
DORIS III wurde an Beamline HEMS (High Energy Materials Science, P07) an PE-
TRA III gemessen. Beide Experimentierstationen gehören zum Helmholtz-Zentrum
Geesthacht. Gemessen wurde an verschiedenen Positionen der aus der Mitte der Pro-
ben in Radialrichtung ausgeschnittenen Stifte (Abbildung 4.1a). Die Probe konnte
dazu in y-Richtung vertikal verfahren werden. Die Abmessungen der Probe betru-
gen etwa 0,8 mm x 1,2 mm x 8 mm. Da die Verformung proportional zum Radius der
HPT-Probe ist, erwartet man vom Mittelpunkt bis zur äußeren Kante des Stiftes einen
Texturgradienten, der durch Vergleich der Messungen an den einzelnen Positionen un-
tersucht werden kann. Typische Abmessungen des Strahls waren 1,5 mm in x-Richtung
und 0,5 mm in y-Richtung (Messung April 2011).
Bei der Messung muss die Probe wegen ihrer monoklinen Symmetrie um 180° um
die Radialrichtung gedreht werden (hier um die Längsachse des Stiftes). Es wurden
vorwiegend integrierende Messungen durchgeführt, bei denen die Intensität der Debye-
Scherrer-Ringe auf dem Detektor der Firma MAR jeweils über 5° aufsummiert wurde.
Pro Messposition liegen somit 37 Aufnahmen vor. Zur Auswertung wurden die ers-
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ten drei Ringe genutzt. Hier wird die Bragg-Bedingung für die {100}-, {110}- und
{111}-Ebenen erfüllt. Für kubisch raumzentrierte Metalle würde man aufgrund des
verschwindenden Strukturfaktors keine Beugungsringe für Ebenen erwarten, bei denen
h+k+l ungerade ist. Da in der Einheitszelle des NiAl jedoch zwei verschiedene Atom-
sorten mit unterschiedlicher Streukraft geordnet auftreten, kann diese Regel hier nicht
angewendet werden, und es treten als erstes die Beugungsringe für die oben genannten
Ebenen auf [49]. Die Auswertung der erhaltenen Daten erfolgte mit den Programmen
Fit2D [34], Textur7 [28] sowie StressTex [83]. Im ersten Schritt wurde mit den Pro-
grammen Fit2D sowie Textur7 die genaue Mitte der Debye-Scherrer-Ringe bestimmt
und überprüft. Mit StressTex können dann aus den Daten Polfiguren berechnet wer-
den, die dann zur weiteren Auswertung zur Verfügung stehen. Dazu wird zuerst eine
Untergrundkorrektur durchgeführt. Bei der folgenden Peak-Analyse wird im verwende-
ten RAW-Modus die Intensität innerhalb des Peaks für einen Wert ω und ein Δδ von
5° aufsummiert (Abbildung 4.2).
(a) (b)
Abbildung 4.2.: Auswertung der Debye-Scherrer-Ringe (a) und Berechnung der Pol-
figur (b) [50]
Für jeden Winkel ω und δ bekommt man nun die Intensität. Zur weiteren Auswertung
und Berechnung der Polfiguren müssen die Daten nun auf ein äquidistantes Gitter der α-
und β-Winkel interpoliert werden. Dafür wird der IDW-Algorithmus (inverse distance
weighting algorithm) genutzt [83], bei dem der Wert eines Punktes auf dem regulären
Gitter aus den vier nächsten Nachbarn des irregulären Gitters bestimmt wird. Die
Berechnung der ODF aus den Polfigur-Daten kann auf verschiedene Arten erfolgen [79].
In der hier genutzten Software LaboTex wird die ADC-Methode (Arbitrarily Defined
Cells method) verwendet [80]. Eine ausführliche Beschreibung findet sich in [111].
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Tabelle 4.4.: Verwendete Parameter bei Synchrotronmessungen
Parameter W2 P07
Strahlenergie 100 keV 87 keV
Blende (x-/y-Richtung) 1,5 mm / 0,5 mm 0,7 mm / 0,5 mm (Sept 12)
0,5 mm / 0,5 mm (Mai 13)
Drehung der Probe 180°, Δω = 5° 180°, Δω = 5°
Detektor mar345 mar345
Pixelgröße 0,17 mm 0,17 mm
4.2.2. EBSD-Messungen
4.2.2.1. Datenaufnahme
Die Messungen wurden an einem Rasterelektronmikroskop Ultra 55 der Firma Zeiss
durchgeführt, das gemeinsam vom Institut für Halbleiterphysik und dem Institut für
Strukturphysik der TU Dresden betrieben wird. Zur Datenaufnahme und Auswertung
wurde das Programm HKL Channel 5 von Oxfords Instruments genutzt [77]. Die ver-
wendeten Parameter sind in Tabelle 4.5 aufgeführt. Da sich das Gefüge der einzelnen
Proben stark unterscheidet, mussten die Parameter bei jeder Messung angepasst wer-
den. Zur weiteren Auswertung wurde die Software EBSDmcf verwendet [12].
Tabelle 4.5.: Verwendete Parameter bei EBSD-Messungen
Verwendete Parameter
Spannung 10 kV - 20 kV
Blende 60 µm
Arbeitsabstand 15 mm - 20 mm
Vergrößerung 100 - 8000
Kippwinkel 67° - 70°
Schrittweite 0,02 µm - 2,5 µm
4.2.2.2. Datenauswertung
Nach dem Abrastern und der Orientierungsbestimmung in jedem Punkt können aus den
erhaltenen Daten Kornkarten erstellt werden. Im ersten Schritt wurde für nicht oder
falsch indizierte Punkte eine Korrektur durchgeführt. Zuerst wurde nicht-indizierten Pi-
xeln die mittlere Indizierung der vier nächsten Nachbarpixeln zugewiesen; anschließend
wurden einzeln indizierte Pixel („Wild Spikes”) entfernt. Größere Poren oder Risse, die
nicht indiziert werden konnten, sind teilweise in den Kornkarten noch zu sehen. Hier
wurde keine vollständige „noise reduction” durchgeführt. Dabei ist zu beachten, dass
zwei Pixel, die an den Ecken zusammenhängen, nicht als Einzelpixel gezählt werden
und damit auch nicht entfernt werden. Bei der Korngrößenberechnung werden sie al-
lerdings als zwei separate Körner mit einer Fläche von je einem Pixel berechnet und
müssen daher in den Kornstatistiken entfernt werden. Zusammenhängende Pixel, deren
Orientierungsunterschied unter 15° beträgt, werden zu einem Korn zusammengefasst.
Dabei wurde eine Korngrenzenvervollständigung bis zu Missorientierungsunterschieden
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von 10° erlaubt. KWKG haben eine Missorientierung größer 3° und kleiner 15°. Für
die einzelnen Körner werden nun Fläche, Neigung der Kornlangachse, Aspektverhältnis
und Orientierung berechnet. Dabei wurden standardmäßig die Größen der Randkör-
ner gewichtet: Für Körner, die an einen Rand des Mappings stoßen, wird die doppelte
Fläche angesetzt; bei zwei Rändern ist es die vierfache Fläche. Neben den charakte-
ristischen Größen für die Körner können auch Aussagen über Missorientierungen und
damit auch über die Korngrenzen gemacht werden.
Korngrößen können mit den vorliegenden Messungen auf verschiedene Arten berech-
net werden. Für diese Arbeit wurden der mittlere Äquivalenzdurchmesser dAM und
der flächengewichtete Äquivalenzdurchmesser dF W verwendet. Unter dem Äquivalenz-
durchmesser versteht man den Durchmesser eines Kreises gleichen Flächeninhalts wie
das entsprechende Korn. Liegen in einem Mapping sehr viele sehr kleine Körner vor,
werden diese wegen ihrer hohen Anzahl überschätzt. Große Körner, die den Haupt-
teil der Fläche ausmachen, fallen weniger ins Gewicht. Nutzt man zur Auswertung der








Der Vergleich zwischen dAM und dF W ist auch ein Maß für die Streuung der Korngrößen,
da sich diese Werte bei annähernd gleich großen Körnern kaum unterscheiden, während
man durch die unterschiedliche Wichtung für sehr inhomogene Gefüge verschiedene
Größen erhält.
Mit dem Programm HKL ist es möglich, bestimmte Kornorientierungen zu filtern und
als sogenannten Subset getrennt zu betrachten. Dies wurde für die geneigte Würfellage
durchgeführt. Die Auswertung kann entweder für die einzelnen Körner erfolgen, die
Pixel des Subsets enthalten, oder für die Pixel des Subsets als solche, die in den meisten
Fällen größere Bereiche (nicht unbedingt Körner) bilden. Des Weiteren können mit
einem Programm [21] Körner mit einer gewählten mittleren Orientierung gefiltert und
ebenfalls getrennt ausgewertet werden.
4.2.3. Härtemessungen
Um zu untersuchen, ob sich die Härte der HPT-Proben mit unterschiedlicher Verfor-
mungstemperatur bzw. unterschiedlichem Druck ändert, wurden Mikrohärtemessungen
nach Vickers durchgeführt. Hierzu wurde die Maschine HMV-2000 der Firma Shimadzu
genutzt. Ausgewertet wurde mit dem Programm „MPT Precidur”, das von der Firma
Buehler vertrieben wird. Die Messungen wurden am Institut für Werkstoffwissenschaft
der TU Dresden in Zusammenarbeit mit Herrn Dipl.-Ing. Mario Tränkner durchgeführt.
Gemessen wurde in der durch Scherrichtung und Scherebenennormalen aufgespannten
Fläche (Tangentialschnitt). Für die bei 8 GPa verformten Proben wurde die Mikrohär-
te HV0,025 gemessen, für die bei 500°C tordierten Proben wurde HV0,05 verwendet.
Die Prüfdauer betrug 10 s. Je nach Streuung der Werte wurden pro Probe sechs (Aus-
gangsmaterial) bzw. neun oder zehn Eindrücke vermessen. Als Messunsicherheit wird
die Standardabweichung des Mittelwertes angegeben.
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4.2.4. Sonstige Untersuchungen
Drehmomentmessungen Während der Verformung einiger Proben wurden Drehmo-
mentmessungen durchgeführt. Dabei wurde das Drehmoment über dem Drehwinkel
aufgenommen.
Zugversuche An bei 300°C und 500°C verformten Proben wurden an der Universität
Wien Zugversuche durchgeführt. Aus den verformten Scheiben wurden außermittig
Zugproben herausgeschnitten (Abbildung 4.3). Die Dehnrate betrug ε̇ = 10−3s−1. Es
zeigte sich jedoch, dass keine bleibenden Dehnungen gemessen werden konnten, da die
Proben ohne plastische Verformung brachen. Am REM wurden die Bruchflächen der
Proben betrachtet.
Abbildung 4.3.: Geometrie der Zugproben [41]
4.2.5. Textursimulationen
Für die vorliegende Arbeit wurden die Textursimulationen der HPT-Proben von Herrn
Dr. Benoît Beausir mit dem Programm JTEX berechnet [27]. Dieses nutzt das nicht-
inkrementelle tangenten-basierte visco-plastisch selbstkonsistente Modell in seiner iso-
tropen Version sowie das Taylor-Modell. Als Ausgangstextur wurde für die Simula-
tion die in 10000 Einzelorientierungen diskretisierte Textur der unverformten Probe
verwendet. Es wurden die Gleitsysteme {110}<100> und {112}<111> für tiefe sowie
{110}<100> und {110}<110> für hohe Temperaturen verwendet. Der Index der Dehn-
ratenempfindlichkeit, m, ist 0,1. Die maximale Verformung von 2 wird in Schritten von
0,02 aufgebracht (vgl. [106]). Angepasst werden kann der Anteil der unterschiedlichen
Gleitsystemfamilien an der Verformung, indem der Wert für die Referenzspannung τGS0
angegeben wird, wie in [13] erläutert. Soweit nicht anders angegeben, ist das Verhält-
nis dieser Spannungen für die verwendeten Gleitsystemfamilien gleich, d.h. alle tragen
gleich stark stark zur Verformung bei.
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Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen von polykristallinem
NiAl, welches durch ECAP verformt wurde, und poly- sowie einkristallinem NiAl, wel-
ches mittels HPT verformt wurde, beschrieben. Allen Proben ist gemeinsam, dass keine
Entordnung oder Neubildung von Phasen auftritt, wie sie beispielsweise in Ni3Al oder
TiAl beobachtet wurde [109, S.130f]. Eine solche Entordnung würde sich zeigen in den
mittels Synchrotronstrahlung aufgenommenen Diffraktogrammen als zusätzlich auftre-
tende Peaks sowie bei den EBSD-Messungen durch nicht indizierbare Bereiche.
5.1. Untersuchungen der mittels ECAP verformten
Proben
5.1.1. Makroskopische Beschreibung der verformten Proben
Es wurden mehrere Proben mittels ECAP verformt (Abschnitt 4.1.1). Nicht bei allen
Proben war eine problemlose plastische Verformung möglich. In Abbildung 5.1 sind vier
der in Stahl eingebetteten und verformten NiAl-Proben zu sehen. Das Aussehen der
bei Raumtemperatur verformten Probe (Abbildung 5.1a) weist eher auf ein Zerbrechen
als auf plastische Verformung hin. Es lassen sich Poren und Bruchstücke erkennen. Bei
höheren Temperaturen kombiniert mit Gegendruck (Abbildung 5.1b-d) lassen sich die
in Stahl eingebetteten Proben besser verformen, obwohl auch hier Risse und Poren
zu erkennen sind. Der Vergleich der bei 300°C bzw. 350°C und einem Gegendruck
von 135 MPa verformten Proben zeigt, dass hier die Temperaturerhöhung von 50°C
zu einer deutlich glatteren Oberfläche des Stabes führt. Die in Probe ECAP300 zu
beobachtenden Stufen, die auch bei geringeren Verformungstemperaturen entstehen,
treten bei ECAP350 nicht mehr auf.
5.1.2. Gefügeuntersuchungen
Bei der Verformung mittels ECAP tritt eine Kornfeinung auf, die durch Verformungs-
temperatur und -druck beeinflusst wird. Diese wurde mithilfe von EBSD-Messungen
(Abschnitt 4.2.2) untersucht.
In Abbildung 5.2 sind die äquivalenten Korndurchmesser, das Aspektverhältnis, der
Anteil an GWKG sowie die Ausrichtung der Kornlangachse für Quer- und Längsschnitt
bei unterschiedlichen Verformungstemperaturen aufgetragen. Hierbei wurde für die Ab-
schätzung der Korngröße einmal das arithmetische Mittel der äquivalenten Korndurch-
messer, dAM , und einmal das arithmetische Mittel der mit der Fläche gewichteten äqui-





Abbildung 5.1.: Aussehen der verformten ECAP-Proben. Verformung bei 23°C ohne
Gegendruck (a), bei 200°C und 80 MPa Gegendruck (b), bei 300°C und 135 MPa
Gegendruck (c) und Verformung bei 350°C und 135 MPa Gegendruck (d).
sich sowohl Korngröße als auch Aspektverhältnis für Quer- und Längsschnitt unter-
scheiden. In der von Quer- und Normalenrichtung aufgespannten Ebene (Querschnitt,
Bezeichnung in Grafiken mit „quer“) sind die Körner (bei Betrachtung von dF W ) für
alle drei Proben kleiner als in der von Normalen- und Extrusionsrichtung aufgespann-
ten Ebene (Längsschnitt, Bezeichnung mit „längs“). Der äquivalente Korndurchmesser
dAM im Längsschnitt sinkt mit steigender Verformungstemperatur von 200°C auf 300°C
bzw. 350°C von etwa 13 µm auf etwa 7 µm; für den Querschnitt findet man ein Absin-
ken von 33 µm auf einen Wert von 5 µm bei Temperaturen von 300°C und 350°C. Die
Werte für dF W sind deutlich größer. Man findet für den Längsschnitt ein kontinuierli-
ches Absinken von 123 µm auf 75 µm mit steigender Verformungstemperatur, während
für den Querschnitt bei 200°C 84 µm ermittelt werden, worauf ein Absinken auf 52 µm
bei 300°C und bei 350°C ein leichter Anstieg auf 56 µm erfolgt. Das Aspektverhältnis
ist für die Körner im Längsschnitt größer und liegt im Bereich von 2,3 bis 2,6; für den
Querschnitt findet man 2,1 bis 2,3; d.h. die Körner sind langgestreckt. Während das
Aspektverhältnis für den Querschnitt leicht mit der Temperatur ansteigt, findet man
für den Längsschnitt ein Maximum bei 300°C. Der Neigungswinkel der gestreckten
Körner im Längsschnitt variiert leicht mit der Temperatur und beträgt zwischen 19°
und 31°. Für den Querschnitt findet man ein Ausrichten der Körner in Querrichtung.
Der Anteil der GWKG ist für Längs- und Querschnitt fast gleich und ändert sich nur
schwach mit der Temperatur. Er liegt zwischen 40% und 50%.
Betrachtet man die Korngrößenverteilung (hier der Flächenanteil der Körner in einem
bestimmten Intervall des äquivalenten Korndurchmessers) in Abbildung 5.3, findet man
für den Querschnitt bei den Proben ECAP300 und ECAP350 einen deutlich größeren
Anteil kleinerer Körner (<10 µm) als bei Probe ECAP200. Diese kleinen Körner sind
auch in den Kornkarten (Ausschnitte in Abbildung 5.4) zu sehen. Für den Längsschnitt
ist der Unterschied in den Verteilungen nicht so groß. Hier geht der Flächenanteil klei-
ner Körner für die Proben ECAP300 und ECAP350 auf unter 10% zurück, während
im Querschnitt Körner mit Größen unter 10 µm 17% bzw. 13% ausmachen. Für den
46
5.1 Untersuchungen der mittels ECAP verformten Proben
Längsschnitt findet man in allen Kornkarten kleine und große Körner. Die Korngrößen-
verteilungen ähneln sich stärker. Große Körner mit einem Durchmesser über 140 µm
treten in beiden Schnitten jedoch nur bei Probe ECAP200 auf.
In den Kornkarten in Abbildung 5.4 sieht man, dass die Kleinwinkelkorngrenzen
(KWKG) nicht gleichmäßig verteilt sind. In allen Proben finden sich große Körner mit
einer geringen Dichte von KWKG. Im Längsschnitt von Probe ECAP300 (Abbildung 5.5)
sieht man deutliche „Scherzonen“, in denen starke Kornfeinung auftritt, während die
umgebenden Körner groß und von wenig KWKG durchsetzt sind. Für die mittlere
Orientierung der großen Körner entlang eines Scherbandes fällt für Probe ECAP300
die <100>-Richtung in etwa mit der Scherrichtung zusammen (Abbildung 5.5b). Für
Probe ECAP350 erhält man ein weniger einheitliches Bild. Hier zeigen die mittleren
Orientierungen ausgewählter größerer Körner mit wenigen KWKG keine Vorzugsori-
entierung. Die Scherzonen sind nicht so ausgeprägt wie bei Probe ECAP300 .
5.1.3. Texturuntersuchungen
Aufgrund der Verformungsgeometrie bei ECAP (vgl. Abschnitt 3.2.2) fallen Scherrich-
tung und Extrusionsrichtung nicht zusammen. Texturen werden daher entweder im
ECAP-System (bezogen auf Extrusionsrichtung und der dazu normalen Richtung) oder
im Schersystem (bezogen auf Scherrichtung und Scherebenennormale) dargestellt. Zum
besseren Vergleich mit den durch HPT verformten Proben wird hier die Darstellung
im Schersystem verwendet (Koordinatensystem in Abbildung 3.5).
Die Ausgangstextur der Probe ist eine <111>-Fasertextur in Richtung der Stabachse.
Der Winkel zwischen Scherrichtung und <111>-Richtung beträgt 60°. Untersucht wur-
den die Unterschiede der unter verschiedenen Bedingungen verformten Proben sowie
die Homogenität in Normalenrichtung an der bei 200°C verformten Probe.
Nach der Verformung findet man in allen Proben Texturkomponenten, die den idea-
len Komponenten bei einfacher Scherung in kubisch-raumzentrierten Metallen ent-
sprechen. Betrachtet man die Textur an verschiedenen Positionen in einer Probe ent-
lang der Normalenrichtung (Abbildung 4.1a), hier für die bei 200°C verformte Probe
(Abbildung 5.6), findet man leichte Unterschiede in Intensität und Position der Kom-
ponenten, z.B. für die F -Komponente. Eine starke Abweichung gibt es für Position
4, ca. 1,2 mm von der Unterkante der Probe entfernt. Hier wird eine verschobene F -
Komponente sehr stark, während die Intensität von D2 abnimmt. Für die Messungen
an den Mittelpositionen (Abbildung 5.7) findet man, dass die Texturen für Verformung
bei 300°C und 350°C und jeweils 135 MPa Gegendruck sehr ähnlich sind. Hier findet
man neben F und D2 die Komponenten J, J̄ und E sowie bei 350° eine schwache D1-
Komponente. Unterschiede finden sich in den Intensitäten der einzelnen Komponenten.
Die maximalen Intensitäten betragen knapp 3 mrd.
In Abbildung 5.8 findet man den Volumenanteil der Orientierungen an den idealen Po-
sitionen mit einer Streuung von 15° um die Ideallage. In den ODF nicht eingetragene
Komponenten mit einer Intensität zwischen 0 und 1 zeigen aufgrund des Streuberei-
ches dennoch deutliche Volumenanteile. Für Probe ECAP200 sieht man deutlich ein
Erstarken der F -Komponente am unteren Rand der Probe auf Kosten von D2- und
E-Komponente. Die Volumenanteile an den anderen Positionen unterscheiden sich nur
wenig. Es zeigt sich deutlich der Unterschied in der Textur zwischen der bei 200°C
und einem Gegendruck von 80 MPa und den bei höheren Temperaturen und höherem
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Gegendruck verformten Proben. Der Volumenanteil der F -Komponente steigt mit der
Temperatur und dem Druck, während die D2-Komponente schwächer wird. Die Wür-
felkomponente, eine Rekristallisationstexturkomponente, in der Abbildung mit „cube“
bezeichnet, tritt bei keiner der Proben auf.
Die Polfiguren der Texturen finden sich im Anhang in Abbildung A.1 und Abbildung A.2.
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Abbildung 5.2.: Gefügeänderung der ECAP-verformten Proben mit der Verformungs-
temperatur. Gezeigt sind Korngrößenänderung (mit arithmetischem Mittel dAM und
flächengewichtetem Mittel dF W der Korngröße) (a), Aspektverhältnis (b), Kornneigung










Abbildung 5.3.: Korngrößenverteilungen (Flächenanteil) für die mittels ECAP ver-
formten Proben. Die Intervallbreite beträgt 10 µm.
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Abbildung 5.4.: Ausschnitte aus den Kornkarten der mittels ECAP verformten
Proben; links der Querschnitt, rechts der Längsschnitt. Dargestellt sind GWKG>15°
(schwarz) und KWKG zwischen 3° und 15° (gelb). Größe der Kornkartenausschnitte






Abbildung 5.5.: Scherzone im Längsschnitt der bei 300°C und 135 MPa Gegendruck
verformten Probe. In (a) ist die Kornkarte mit Scherzone dargestellt, in (b) die mittlere
Orientierung der großen Körner um die Scherzone herum. Die entsprechenden Körner
sind im Mapping hervorgehoben. Die Würfel wurden so dargestellt, dass die Scherrich-
tung hier nach rechts zeigt.
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Abbildung 5.6.: ODF-Schnitte der Textur für die bei 200°C und einem Gegendruck
von 80 MPa verformte Probe an verschiedenen Positionen bzgl. der Normalenrichtung
im Schersystem. Angegeben ist der Abstand von der Oberkante der Probe. Eingezeich-
net sind auch die idealen Komponenten.
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Abbildung 5.7.: ODF-Schnitte der Textur an bei 200°C und 80 MPa Gegen-
druck, 300°C und 135 MPa Gegendruck und 350°C und 135 MPa Gegendruck ECAP-
verformtem NiAl im Schersystem. Messung jeweils in der Mitte der Probe.
(a) (b)
Abbildung 5.8.: Volumenanteil der Orientierungen an den idealen Positionen mit
einer Streuung von 15° für die mittels ECAP verformten Proben. In (a) für verschiedene
Positionen bei einer Verformungstemperatur von 200°C (angegeben ist der Abstand von
der Oberkante der Probe), in (b) für die Verformung bei verschiedenen Temperaturen;
die Messposition ist in der Mitte der Probe.
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5.2. Untersuchungen der mittels HPT verformten
Polykristalle
5.2.1. Möglichkeiten der Verformung von NiAl mittels HPT
Mittels HPT wurden sowohl Polykristalle mit <111>-Fasertextur als auch Einkristalle
verschiedener Orientierungen verformt. Nicht alle Proben konnten jedoch problemlos
verformt werden. Ein Rutschen der Proben zeigte sich durch „Knacksen“ oder Sprünge
in der Drehmomentmessung; einige Proben weisen Risse auf. Drehmomentmessungen
konnten nur bei einigen Proben durchgeführt werden.
In der Tabelle 5.1 sind die Parameter der verformten Proben aufgelistet. Da die Ver-
formungen an der Universität Wien durchgeführt wurden, wird im Punkt „Besonder-
heiten“ Bezug genommen auf die Angaben von J. Horky [42]. Die Untersuchungen auf
Risse wurden an der TU Dresden mit einem Lichtmikroskop durchgeführt; einige Risse
konnten auch mit bloßen Auge gesehen werden. Hierbei wurde die Oberfläche der Pro-
ben (ohne den herausgedrückten Rand) beurteilt. Es zeigt sich, dass viele der Proben
Risse aufweisen, die meistens vom Rand her nach innen laufen. Die meisten Risse sind
jedoch sehr klein. Bei höheren Verformungstemperaturen treten weniger Risse auf. Bei
Betrachtung der Kornkarten von Probe HPT23 fällt auf, dass viele Risse innerhalb von
Körnern auftreten oder durch mehrere Körner hindurchlaufen.
Da nicht für alle Proben Drehmomentmessungen aufgenommen werden konnten, lässt
sich nicht in allen Fällen sagen, ob die Proben „richtig“, also mit der theoretisch be-
rechneten Scherdehnung, verformt wurden. Sicher lässt sich aber sagen, dass Proben
bei Temperaturen ab 400°C und Drücken größer 4 GPa zuverlässig verformt werden
können.
5.2.2. Drehmoment-Messungen
Bei einigen Verformungen wurden Drehmomentmessungen durchgeführt; wegen Aus-
falls der Messapparatur konnten nicht für alle Proben Messungen getätigt werden.
Gemessen wurde das Drehmoment über dem Rotationswinkel des bewegten Stempels.
In Abbildung 5.9 sieht man beispielhaft Drehmomentmessungen für die Proben, die bei
8 GPa und 23°C bzw. 400°C verformt wurden. Aufgetragen ist jeweils das Drehmoment
bis zu einem Drehwinkel von 200°. Nur die ungestörten Bereiche der Kurven lassen sich
zuverlässig auswerten; Rauschen bzw. Sprünge in den Abbildungen deuten auf einen
Wackelkontakt bei der Messelektronik bzw. auf ein Rutschen der Probe hin. Weitere
Diagramme finden sich im Anhang auf Seite 123.
Bei den bei Raumtemperatur und 100°C verformten Proben findet man zu Beginn
der Verformung ein lokales Drehmoment-Maximum. Nach einem kleinen Bereich der
Entfestigung kommt es zu einer Verfestigung. Eine Sättigung ist bis zu dem erreich-
ten Drehwinkel von 720° nicht beobachtbar (siehe Anhang). Bei den bei 200°C, 300°C
und 400°C verformten Proben findet man zu Beginn der Verformung kein Maximum
und keinen Bereich der Entfestigung, sondern eine stete Zunahme des Drehmomentes
mit dem Drehwinkel und damit mit der Verformung. Bei hohen Verformungen (Dreh-
winkel & 300° könnte ein gesättigter Bereich mit konstantem Drehmoment auftreten,
allerdings sind hier die Messungen nicht ausreichend gut, um dies mit Sicherheit zu sa-





















































































































































































































































































































































































































































































































































































































5.2 Untersuchungen der mittels HPT verformten Polykristalle
(a) (b)
Abbildung 5.9.: Drehmoment-Drehwinkel-Diagramme für Proben verformt bei 23°C
und 8 GPa (a) sowie 400°C und 8 GPa (b). Die Sprünge in (b) sind auf einen Wackel-
kontakt in der Messapparatur zurückzuführen.
Drehmoment von etwa 200 Nm ein.
In Abbildung A.3 im Anhang finden sich die Drehmoment-Drehwinkel-Kurven für die
bei Raumtemperatur und verschiedenen hydrostatischen Drücken verformten Proben
für Drehwinkel bis zu 200°. Hier findet man bei allen drei Proben zu Beginn der Ver-
formung einen Peak mit anschließendem Abfall, welcher für größeren Druck größer
ausfällt. Für kleinere Drücke ist ein geringeres Drehmoment zu Beginn der plastischen
Verformung notwendig. Man findet für einen hydrostatischen Druck von 8 GPa zu Be-
ginn der Verformung ein lokal maximales Drehmoment von 188 Nm, für 6 GPa 172 Nm
und für 4 GPa 146 Nm. Ein Plateau ist nicht erkennbar.
5.2.3. Gefügeuntersuchungen
5.2.3.1. Homogenität der Verformung
Die Homogenität des Gefüges in Richtung Scherebenennormalen wurde mittels REM-
Abbildungen sowie EBSD-Mappings an einzelnen Proben untersucht. Hier werden bei-
spielhaft die Proben HPT500 und HPT23_6rot betrachtet (Abbildung 5.10). Es zeigt
sich, dass bei der bei 500°C verformten Probe keine offensichtlichen Unterschiede in
der Kornstruktur auftreten, sondern das Gefüge recht homogen ist. Man findet im
Randbereich einen mittleren Korndurchmesser von 0,27 µm verglichen mit 0,29 µm in
der Mitte der Probe. Auch andere Kenngrößen, wie die mittlere Missorientierung (2,06°
zu 2,08°) oder das Aspektverhältnis (2,4 zu 2,2), sind sehr ähnlich. Betrachtet man die
bei 23°C verformte Probe, sieht man, dass die Korngröße zum Rand der Probe hin
kleiner wird und sich über die Probe verteilt ein weniger gleichmäßiges Bild ergibt.
Mappings im Randbereich ergeben eine wesentlich kleinere Korngröße (hier 3,1 µm ge-
genüber 7,2 µm in der Mitte der Probe). Deutlich zu erkennen sind die bei dieser Probe
auftretenden Risse.
In radialer Richtung wird aufgrund der zum Radius proportionalen Verformung auch
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eine Inhomogenität im Gefüge erwartet. Dieser Punkt wird in Abschnitt 5.2.3.3 behan-
delt.
5.2.3.2. Einfluss der Verformungstemperatur
Um den Einfluss der Verformungstemperatur auf das entstehende Gefüge zu unter-
suchen, werden Proben verglichen, die bei einem hydrostatischen Druck von 8 GPa
deformiert wurden.
Durch die Verformung mittels HPT tritt eine starke Kornfeinung auf. Der mittlere äqui-
valente Korndurchmesser der Ausgangsprobe beträgt 56,4 µm mit einer Standardabwei-
chung von 40,6 µm. In Abbildung 5.11a ist der mittlere äquivalente Korndurchmesser
und die mit den einzelnen äquivalenten Korndurchmessern berechnete Standardabwei-
chung für die verformten Proben aufgetragen. Die Korngröße nimmt von 2,32 µm bei
RT auf 0,22 µm bei 300°C monoton ab, bleibt bei 400°C gleich, um dann bei 500°C
leicht auf 0,29 µm anzusteigen. Die Standardabweichung erreicht für die Verformung
bei RT knapp das Doppelte der mittleren äquivalenten Korngröße, für höhere Tempe-
raturen nimmt sie stark ab. Ab 200°C liegt der Wert unter dem Mittel des äquivalenten
Korndurchmessers. Das Aspektverhältnis (Abbildung 5.11b) sinkt von 2,5 bei RT auf
1,9 bei 400°C, um dann wieder auf 2,2 bei 500°C anzusteigen. Die Werte streuen sehr
stark um diese Mittelwerte. Das Aspektverhältnis beträgt für den Ausgangszustand
1,7 mit einer Standardabweichung von 0,7. Die Kornneigung, der Winkel zwischen
Scherrichtung und Kornlangachse, liegt zwischen 6° und 30°. Für die Ausgangsprobe
findet man 1° (Abbildung 5.11c). Für die Berechnung wurden Werte von >90° negativ
gezählt, sodass die Abweichung der Kornlangachse von der Scherrichtung betragsmä-
ßig maximal 90° beträgt. Der Anteil an GWKG ist in Abbildung 5.11d aufgetragen.
Er steigt an von 50% bei RT bis auf 93% bei 400°, dann fällt er leicht auf 89%. Im
Ausgangszustand sind 86% der Korngrenzen GWKG.
Aus den EBSD-Messungen erhält man auch Informationen über die Missorientierung
zwischen den einzelnen Pixeln. In Abbildung 5.12 sieht man die Missorientierungsver-
teilung für Missorientierungen zwischen benachbarten Pixeln („korrelierte Missorientie-
rungsverteilung“). Hier werden nur Missorientierungen ab 1° berücksichtigt. Während
die Verteilung für das Ausgangsmaterial recht gleichmäßig ist mit Häufigkeiten bis zu
etwa 3% für einen Wertebereich von jeweils 1°, findet man bei den verformten Proben
sehr viele kleine Winkel. Bei der bei RT verformten Probe treten kleine Winkel un-
terhalb von 15° gehäuft auf, wobei das Maximum von 23% bei Winkeln zwischen 1°
und 2° liegt. Mit zunehmender Verformungstemperatur sinkt der Anteil an sehr klei-
nen Missorientierungen und es treten zunehmend größere Missorientierungen zwischen
einzelnen Pixeln auf. Auffallend ist in Abbildung 5.12d der sehr hohe Anteil an kleinen
Missorientierungen zwischen 1° und 2°.
Die mittlere Missorientierung innerhalb der einzelnen Körner (Abbildung 5.12a) hat
mit 4,5° den höchsten Wert bei 100°C; sie sinkt auf 1,9° bei 400°C ab und steigt dann
wieder leicht auf 2,1° bei einer Verformung bei 500°C. Für den Ausgangszustand wurde
eine mittlere Missorientierung von 1,7° ermittelt.
Die Ausschnitte aus den Kornkarten in Abbildung 5.13 zeigen die hier beschriebenen
Charakteristika des bei verschiedenen Verformungstemperaturen entstandenen Gefü-
ges. Hierbei wurde zum Vergleich für die Temperaturen 23°C und 100°C ein Ausschnitt
mit feinkörnigerem Gefüge gewählt. Große Körner sind hier nicht enthalten. Die Kan-
tenlängen der dargestellten Kornkartenausschnitte betragen jeweils 4,5 µm x 3 µm.
58
5.2 Untersuchungen der mittels HPT verformten Polykristalle
(a)
(b)
Abbildung 5.10.: REM-SE-Abbildungen einer bei 500°C (a) und 23°C (b) sowie ei-
nem Druck von 8 GPa verformten Probe. Verformung bei der niedrigen Temperatur






Abbildung 5.11.: Änderung verschiedener Gefügeparameter mit der Temperatur der
bei 8 GPa verformten Proben für γ ≈ 60. Die Kornneigung gibt den Winkel zwischen
Scherrichtung und Scherebenennormalen an. Die Standardabweichung kann als mittlere
Abweichung vom arithmetischen Mittel interpretiert werden.
Bei der Verformung bei 23°C sowie 100°C findet man in den Kornkarten sowohl sehr
feinkörnige Bereiche als auch Körner in der Größenordnung der Ausgangskorngröße.
KWKG sind nicht gleichmäßig verteilt (Abbildung 5.15). Bei den bei höherer Tempe-
ratur verformten Proben findet man diese Inhomogenitäten nicht mehr. Bestimmt man
die Korngrößen bei den mit niedriger Temperatur verformten Proben in einem frei ge-
wählten feinkörnigeren Teilbereich, ergeben sich erwartungsgemäß kleinere Werte für
die Korngröße. In Abbildung 5.14 sind in rot die Korngrößen für einen feinkörnige-
ren Teilbereich des Mappings eingetragen. Obwohl für Verformung bei 23°C der Wert
hier wesentlich kleiner ist als der Gesamtmittelwert, ist der mittlere Korndurchmesser
des feinkörnigen Teilbereiches noch deutlich größer als die Werte für Verformung bei
höheren Temperaturen. Eine bimodale Verteilung der Korngrößen liegt nicht vor.
Verwendet man eine Flächenwichtung bei der Berechnung der Korngrößen, ergeben
sich größere Werte (Abbildung 5.14a). Das Verhältnis dAM/dF W ist in Abbildung 5.14b
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.12.: Missorientierungen innerhalb der Körner (a) und korrelierte Miss-
orientierungsverteilungen für das Ausgangsmaterial (b), Probe HPT23 (c) und Probe
HPT500 (d). Die Standardabweichung kann als mittlere Abweichung vom arithmeti-
schen Mittel interpretiert werden.
dargestellt.
In Abbildung 5.16 sind für die bei 8 GPa verformten Proben Korngrößenverteilungen
angegeben. Aufgetragen ist jeweils der Flächenanteil über dem äquivalenten Korndurch-
messer. Da die Korngrößen in Abhängigkeit der Verformungstemperatur stark variieren,
mussten die Korngrößenintervalle angepasst werden. Bei den zwischen 23°C und 200°C
verformten Proben treten besonders große Körner auf, die schon alleine einen beträcht-
lichen Prozentsatz der Fläche ausmachen. Für die ab einer Temperatur von 200°C
verformten Proben tritt eine charakteristische Verteilung auf mit einem Maximum bei
etwa 0,3 µm. Dabei sind die Verteilungen für HPT300 und HPT400 sowie für HPT200 und
HPT500 recht ähnlich, abgesehen von den bei HPT200 zusätzlich auftretenden größeren
Körnern.
Betrachtet man die großen Körner in den Mappings der bei 23°C bzw. 100°C verformten
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Abbildung 5.13.: Ausschnitte der mittels EBSD erhaltenen Kornkarten für die bei
verschiedenen Temperaturen und einem hydrostatischen Druck von 8 GPa verform-
ten Proben. Dargestellt sind GWKG>15° (schwarz) und KWKG zwischen 3° und 15°
(gelb). Die Verformung beträgt γ ≈ 60. (a) 23°C, (b) 100°C, (c) 200°C, (d) 300°C, (e)
400°C, (f) 500°C.
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(a) (b)
Abbildung 5.14.: Korngrößenänderung; angegeben sind das arithmetische Mittel dAM
und das flächengewichtete Mittel dF W . Für dAM sind zusätzlich die Korngrößen für
feinkörnige Teilbereiche bei HPT23 und HPT100 angegeben. Die Verformung erfolgte
bei 8 GPa (a). In (b) findet man das Verhältnis dAM/dF W .
(a) (b)
Abbildung 5.15.: Inhomogenes Gefüge in der bei 23°C und 8 GPa verformten Probe.
In (a) sind die Körner in zufälligen Farben dargestellt, in (b) Missorientierungen zwi-
schen den Pixeln mit Werten von 0° (blau) bis unter 15° (rot). GWKG sind in schwarz
dargestellt.
Proben, die im Vergleich zu feinkörnigeren Bereichen weniger KWKG aufweisen, so
zeigen sich bestimmte Vorzugsorientierungen (Abbildung 5.17). Das bei Probe HPT100
im Mapping sichtbare große Korn weist eine klare (1̄1̄2)[111]-Orientierung auf (D2-
Komponente). Die Scherrichtung fällt auch bei Probe HPT23 bei den großen Körnern
mit der <111>- oder <100>-Richtung zusammen, allerdings ist hier die Intensität der







Abbildung 5.16.: Flächenanteile bestimmter Korngrößen für die bei 8 GPa mittels
HPT verformten Proben: Verformung bei 23°C (a), Verformung bei 100°C (b) sowie
Verformung zwischen 200°C und 500°C (c). Der kritische Winkel für eine Korngrenze
beträgt 15°.
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Abbildung 5.17.: Bevorzugte Orientierung großer Körner bei HPT-Verformung bei
23°C und 100°C und 8 GPa.
5.2.3.3. Einfluss des hydrostatischen Druckes
Der Einfluss des Verformungsdruckes wurde für drei Verformungstemperaturen un-
tersucht: Raumtemperatur, 400°C und 500°C. Es wurde bei 8 GPa, 6 GPa, 4 GPa
sowie teilweise bei 2 GPa verformt. Die Änderungen der Gefügeparameter sind in
Abbildung 5.18 gezeigt.
Die Korngröße der bei 500°C verformten Proben ist am kleinsten für Verformung bei
8 GPa. Berechnet man den mittleren äquivalenten Korndurchmesser, findet man einen
Abfall von über 0,4 µm bei Drücken < 8 GPa auf 0,29 µm bei 8 GPa. Das Aspektver-
hältnis ist monoton abfallend für 4 GPa bis 8 GPa; kleiner ist der Wert für 2 GPa. Die
Werte liegen zwischen 2,1 und 2,3. Der Anteil der GWKG steigt an mit dem Druck, die
Unterschiede sind aber gering (Anstieg von 83% auf 89%). Die Kornneigung liegt für
Drücke < 8 GPa bei etwa 25° und sinkt für 8 GPa auf 14°. Die Werte für die mittlere
Missorientierung liegen um die 2° und schwanken nur leicht.
Bei der Verformung bei einer Temperatur von 400°C ändert sich die Korngröße nur
schwach mit dem Druck. Die Korngröße sinkt von 0,26 µm bei 4 GPa auf 0,22 µm bei
8 GPa. Das Aspektverhältnis sinkt, analog zu den bei 500°C verformten Proben, mit
zunehmendem Druck. Der Anteil an GWKG ist mit etwa 93% sehr hoch und für alle
Proben annähernd gleich. Die mittlere Missorientierung liegt zwischen 1,8° und 1,9°;
die mittlere Kornneigung unter 20°.
Bei Verformung bei RT ist die Korngröße am kleinsten bei einem hydrostatischen Druck
von 8 GPa und steigt um ca. den Faktor 2,5 bei niedrigeren hydrostatischen Drücken.
Die Kornneigung steigt mit zunehmendem Druck leicht von etwa 26° auf 30°. Die
mittlere Missorientierung liegt für 4 GPa bei 3,6°, sinkt dann leicht und steigt dann
auf 4,2°. Der Anteil der GWKG sinkt mit ansteigendem Druck von 61% auf 50%. Das







Abbildung 5.18.: Änderung einiger Gefügeparameter mit dem hydrostatischen Druck
während der Verformung bei 23°C, 400°C und 500°C: (a) mittl. äquiv. Korndurchmes-
ser, (b) Aspektverhältnis, (c) Winkel zwischen Kornlangachse und Scherrichtung, (d)
Anteil der GWKG und (e) mittlere Missorientierung der Körner.
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5.2.3.4. Einfluss des Verformungsgrades
Um den Einfluss des Verformungsgrades auf das Gefüge zu untersuchen, wurden an
einigen Proben EBSD-Mappings an Positionen mit kleinerem Abstand (ca. 3 mm) zur
Torsionsachse durchgeführt und mit Mappings im Abstand von ca. 4 mm zur Torsi-
onsachse verglichen. Dafür wurden Proben untersucht, die bei einem hydrostatischen
Druck von 8 GPa und einer Temperatur von 23°C, 100°C und 500°C sowie bei 6 GPa
und 500°C verformt wurden. Die Verformung betrug jeweils etwa γ ≈ 45 für einen
Abstand von 3 mm zur Torsionsachse bzw. γ ≈ 60 für einen Abstand von 4 mm. Die
theoretische Verformung wurde hier berechnet für die Ausgangsdicke der unverformten
Proben von 0,8 mm. In Abbildung 5.19 ist der zur mittleren Kornfläche äquivalente
Korndurchmesser aufgetragen. Es zeigt sich, dass die Korngröße für eine geringere Ver-
formung größer ist, wobei der Unterschied mit der Verformungstemperatur absinkt. Bei
einer Verformung bei 500°C sind die Korngrößen fast gleich; das gilt sowohl für die bei
6 GPa als auch die bei 8 GPa verformte Probe. Den geringsten Unterschied findet man
bei einer Verformung von 500°C und einem Druck von 8 GPa.
Abbildung 5.19.: Korngrößen für bestimmte Proben bei γ ≈ 45 und γ ≈ 60. Aufge-
tragen ist hier der zur mittleren Kornfläche äquivalente Korndurchmesser.
5.2.3.5. Die geneigte Würfellage
Die geneigte Würfellage spielt eine besondere Rolle, da sie bei den hier betrachteten
höheren Temperaturen gehäuft auftritt (vgl. Abschnitt 5.2.4.1). Der Anteil der Pixel
im Mapping, die die geneigte Würfellage (Spread 15°, genaue Orientierung mit dem
Programm LaboTex bestimmt) haben, ist klein für niedrige Temperaturen; steigt aber
auf 25% für die bei 500°C verformte Probe (Abbildung 5.20a).
Für die Verformung bei 500°C lassen sich die äquivalenten Korndurchmesser für Körner
mit einer mittleren Orientierung, die der geneigten Würfellage entspricht, und denen
mit einer mehr als 15° davon abweichenden Orientierung vergleichen: Körner, die die
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geneigte Würfellage aufweisen, haben einen größeren äquivalenten Korndurchmesser
als Körner mit anderer mittlerer Orientierung (Abbildung 5.20b). Der Unterschied ist
umso größer, je kleiner der hydrostatische Druck ist.
(a) (b)
Abbildung 5.20.: Auftreten der geneigten Würfellage bei verschiedenen Verformung-
stemperaturen (a) und Unterschiede in den Korngrößen von Körnern mit und ohne
Orientierung der geneigten Würfellage in Abhängigkeit vom Druck bei 500°C Verfor-
mungstemperatur (b).
5.2.4. Texturuntersuchungen
Wie bei ECAP ist auch die Verformung mittels HPT eine einfache Scherung. Die idea-
len Texturkomponenten sind daher die gleichen. Die Ausgangstextur ist auch hier eine
schwache <111>-Fasertextur mit <111>-Richtung in Richtung der Scherebenennorma-
len, die hier die y-Richtung bildet. Die Scherrichtung bildet die x-Richtung, während
die z-Richtung parallel zur Radialrichtung liegt. Der Ablauf der Messung findet sich in
Kapitel 3. Die aus den Beugungsbildern erhaltenen Diagramme können mit simulierten
verglichen werden. Es zeigt sich, dass die Diffraktogramme gut übereinstimmen.
5.2.4.1. Änderung der Textur mit der Temperatur
Die Untersuchungen zeigen, dass sich die Textur mit den verschiedenen Verformungs-
parametern ändert. Am auffälligsten ist die Änderung der Textur mit der Temperatur.
Hier wurden die bei einem hydrostatischen Druck von 8 GPa verformten Proben be-
trachtet; die Messposition liegt jeweils am Rand der Probe (γ ≈ 60).
Beim Vergleich der ODF-Schnitte für die bei 23°C und 500°C verformten Proben sieht
man deutlich den Übergang von einer reinen Schertextur zu einer Rekristallisations-
textur (Abbildung 5.21). Finden sich bei der 23°C-Probe alle idealen Komponenten,
sind diese bis auf eine schwache F-Komponente bei 500°C nicht zu finden; stattdes-
sen zeigt sich eine geneigte Würfelkomponente, die um die Radialrichtung rotiert ist.
In Abbildung 5.22 ist der Volumenanteil der einzelnen Komponenten über der Ver-
formungstemperatur aufgetragen. Um die Position der Komponente wurde eine Ab-
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Abbildung 5.21.: Vergleich der ODF-Schnitte für ϕ2 = 0◦ und ϕ2 = 45° für die bei
23°C (a) und 500°C (b) bei einem Druck von 8 GPa verformten Proben
weichung von 10° zugelassen. Zu beachten ist, dass auch für Komponenten mit einer
Intensität <1 durch die Integration ein merklicher Volumenanteil auftreten kann. Diese
Orientierungen werden daher in die Auswertung einbezogen. J- und J̄−Komponente
werden vom Programm als symmetrieäquivalent behandelt und daher gemeinsam be-
trachtet. Bei einer Verformung bei RT hat die J- /J̄−Komponente mit 6% den größten
Volumenanteil. Der Anteil für E- und J- /J̄−Komponente sinkt mit der Temperatur
und geht für Temperaturen über 300°C gegen Null. In den ODF-Schnitten, die im An-
hang zu finden sind, sind diese Komponenten nur für Verformungstemperaturen unter
300°C zu sehen. Die D2-Komponente erreicht ihren Maximalwert von 4% bei 100°C,
wo sie die stärkste Komponente bildet, um dann langsam auf unter 1% bei 500°C abzu-
fallen. Das Maximum für D1 liegt mit 3% bei RT, der Anteil sinkt dann auf Werte von
etwa 2%, um von 400°C auf 500°C nochmals auf unter 1% abzusinken. Bei RT bildet
die F -Komponente mit 5% die zweitstärkste Komponente. Der Anteil sinkt auf 3% bei
100°C und steigt dann wieder auf den maximalen Wert von 5% bei 300°C und 400°C
an, um dann rasch auf 2% bei 500°C abzusinken. Der Anteil der geneigten Würfellage
nimmt mit der Temperatur zu. Ist diese Komponente bei RT mit unter 1% in der ODF
noch nicht zu sehen, steigt der Anteil auf 3% bei 300°C und 400°C, um dann stark auf
7% bei 500°C anzusteigen. Der Vergleich mit den ODF-Schnitten zeigt, dass bei 500°C
nur eine starke geneigte Würfellage und eine schwache F-Komponente auftreten.
Betrachtet man die Abweichung in ϕ1 von der idealen Lage, fällt auf, dass die Ab-
weichungen für D1, D2, E, J und J̄ nur klein sind. Bei der F-Komponente liegt die
Abweichung für Temperaturen bis 200°C bei -5°, um dann bei höheren Temperaturen
auf -15° anzusteigen. Die größte Abweichung findet man bei der geneigten Würfellage.
Sie ändert sich von -18° bei 100°C auf -31° bei 300°C und bleibt dann etwa konstant.
Auffällig ist die Änderung im Verlauf der Abweichung für die Würfelkomponente bzw.
die Änderung der Abweichung für die F-Komponente bei 300°C. Die Abweichung in
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Abbildung 5.22.: Volumenanteil der einzelnen Texturkomponenten in Abhängigkeit
von der Verformungstemperatur mit einem Streubereich von 10° (a) bis (c) sowie Ab-
weichung in ϕ1 von der idealen Lage (d) für eine Verformung γ ≈ 60 bei 8 GPa.
5.2.4.2. Änderung der Textur mit dem hydrostatischen Druck
Für einige Temperaturen kann die Texturentwicklung mit veränderlichem Druck un-
tersucht werden. Werte gibt es hier für die bei 500°C, 400°C und Raumtemperatur
verformten Proben. Bei einer Verformungstemperatur von 500°C konnte bei Drücken
von 2 GPa, 4 GPa, 6 GPa und 8 GPa verformt werden. Es werden die F - und geneigte
Würfelkomponente betrachtet, da nur diese auftreten. In Abbildung 5.23a sieht man,
dass sich der Volumenanteil für beide Komponenten zwischen 2 GPa und 4 GPa kaum
ändert, während er ab 4 GPa absinkt bzw. ansteigt. Für einen Streubereich von 10°
findet man für die Würfelkomponente ein Absinken von 10% auf 7% bei 8 GPa, wäh-
rend die F-Komponente von 1 % auf 2 % ansteigt. Bei einer Verformung bei 400°C
können nur die Drücke 4 GPa, 6 GPa und 8 GPa berücksichtigt werden. Der Trend ist
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vergleichbar mit dem Verlauf bei 500°C. Der Anteil der geneigten Würfellage nimmt
mit dem Druck ab von 4% auf 3% (Streubereich 10°), während der Anteil für die F-
Komponente anfangs gleich bleibt und von 4% bei 6 GPa auf 5% bei 8 GPa ansteigt.
Für D1- und D2-Komponente findet man einen leichten Anstieg des Volumenanteils
mit dem Druck. Bei Raumtemperatur ist nur eine Auswertung der bei Drücken von
6 GPa und 8 GPa deformierten Proben sinnvoll. Der Anteil der F-Komponente steigt
hier mit dem Druck an, während der Anteil der Würfelkomponente gleichbleibt.
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.23.: Volumenanteile (a)-(c) und Abweichungen von der idealen Lage in
ϕ1-Richtung (d) in Abhängigkeit vom hydrostatischen Druck während der Verformung
für verschiedene Temperaturen und γ ≈ 60.
Die Änderung der Abweichung in ϕ1 von der idealen Lage in Abhängigkeit vom Ver-
formungsdruck sieht man in Abb. 5.23d. Es zeigt sich, dass sich bei einer Zunahme des
Druckes die Winkel zu kleineren Werten verschieben. Dies entspricht einer stärkeren
Rotation um die Radialrichtung in Scherrichtung. Eine Ausnahme bildet die Würfel-
komponente bei 500°C. Hier wird die Abweichung vom Betrag her zwischen 2 GPa und
6 GPa kleiner und vergrößert sich bei 8 GPa auf einen Wert von -28°.
Betrachtet man nur die F -Komponente sowie die geneigte Würfellage, die bei fast allen
Proben auftreten (Abbildung 5.24), stellt man fest, dass der Anteil der F -Komponente
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Abbildung 5.24.: Volumenanteil für F - und geneigte Würfelkomponente für verschie-
denen Temperaturen und Drücke
mit dem Druck ansteigt, während der Anteil der geneigten Würfelkomponente mit
wachsendem hydrostatischen Druck sinkt.
5.2.4.3. Änderung der Textur mit dem Verformungsgrad
Zur Untersuchung der Abweichung in ϕ1 von der idealen Lage in Abhängigkeit von der
Verformung (Abbildung 5.25) wurden Messpositionen mit einem Abstand von 1 mm,
2 mm und 3 mm vom Mittelpunkt der Probe gewählt. Dies entspricht etwa einer Ver-
formung von γ ≈ 60, γ ≈ 40 und γ ≈ 201. Exemplarisch werden hier die Komponenten
F, D2 und die geneigte Würfellage gewählt. Die Änderung der Abweichung mit dem
Verformungsgrad ist eher klein. Besonders für Temperaturen ab 300°C ändert sich
die Abweichung mit der Verformung kaum. Eine Ausnahme bildet die F -Komponente
bei einer Verformungstemperatur von 500°C. Hier sinkt die Abweichung von -19° bei
γ ≈ 20 auf -14° bei γ ≈ 40. Bei den niedrigeren Temperaturen finden sich größere Ab-
weichungsgradienten für die F−und D2−Komponente, wobei die größten Änderungen
von γ ≈ 20 auf γ ≈ 40 festzustellen sind.
Die Änderung des Volumenanteils für alle Komponenten mit der Verformung kann man
in Abbildung 5.26 sehen. Das Verhalten der einzelnen Komponenten bei den verschiede-
nen Temperaturen ist sehr unterschiedlich. Steigt der Anteil an J−/ ¯J−Komponente bei
RT noch mit der Verformung an, sinkt er oder bleibt konstant mit steigenden γ bei hö-
heren Temperaturen. Ähnliches gilt auch für die E−Komponente. Die D2−Komponente
wird für RT, 100°C, 200°C und 400°C mit γ stärker, bei 500°C schwächer, bei 300°C
erst leicht schwächer, dann stärker. Für D1 findet man von 200°C bis 500°C ein Anstei-
gen bzw. Konstanz, während bei 100°C ein Absinken vorliegt, bei RT erst Ansteigen,
1Berechnet mit der Dicke der verformten Probe.
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(a) (b)
Abbildung 5.25.: Abweichung in ϕ1 in Abhängigkeit vom Verformungsgrad bei HPT-
Verformung. (a) Temperaturen von 23°C bis 200°C, (b) Temperaturen von 300°C bis
500°C.
dann Absinken. Die F−Komponente ist ab 300°C für alle Messpositionen die stärkste
Scherkomponente. Bis auf 200°C, wo sie mit γ ansteigt, findet man für alle Proben
ein Ansteigen, gefolgt von Absinken. Bei der geneigten Würfellage zeigt sich kein ein-
heitliches Bild. Auffallend ist der starke Anstieg bei einer Verformungstemperatur von
500°C von γ ≈ 20 auf γ ≈ 40.
5.2.4.4. Vergleich von Messungen mittels Synchrotronstrahlung mit EBSD und
Röntgenbeugung
Die im Rahmen der EBSD-Mappings zur Gefügeanalyse gewonnenen Daten wurden
auch genutzt, um die darin enthaltenen Texturen darzustellen. Für inhomogene Pro-
ben oder kleine Mappings wird hier keine gute Übereinstimmung mit den mittels Syn-
chrotronstrahlung erhaltenen Texturen erwartet. Es zeigt sich, dass für 100°C, 200°C
und 300°C eine gute Übereinstimmung, für 400°C und 500°C eine sehr gute Über-
einstimmung besteht. Für die bei 23°C durchgeführte Verformung konnte im Vergleich
EBSD-Textur - Synchrotron-Textur nur eine geringe Übereinstimmung festgestellt wer-
den (Abbildung A.7).
An Probe HPT500 wurde zum Vergleich auch eine Messung mit Mikro-Röntgenbeugung
gemacht. In Abbildung 5.27 sieht man, dass die auf unterschiedliche Arten gemessenen
Texturen für diese Probe sehr gut übereinstimmen.
5.2.5. Textursimulationen
Die Textursimulationen (vgl. Abschnitt 2.4 zur Beschreibung der Modelle und Ab-
schnitt 4.2.5 zu den verwendeten Parametern ) weisen recht unterschiedliche Textu-
ren auf, abhängig davon, welches Modell und welche Gleitsysteme genutzt werden.
Werden die drei bei NiAl auftretenden Gleitsysteme {110}<100>, {110}<110> und
{112}<111> verwendet, treten beispielsweise für das viskoplastisch-selbstkonsistente
73
Kapitel 5 Ergebnisse
Abbildung 5.26.: Änderung des Volumenanteils der auftretenden Komponenten mit
dem Verformungsgrad bei HPT-Verformung bei 8 GPa und unterschiedlichen Tempe-
raturen.
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Abbildung 5.27.: Vergleich unterschiedlicher Texturmessmethoden am Beispiel von
Probe HPT500: (a) Texturmessung mit Synchrotronstrahlung, (b) Texturmessung mit-
tels EBSD, (c) Texturmessung am Mikro-Röntgendiffraktometer
Modell eine recht starke F - und D1-Komponente auf, die bei Verwendung des Taylor-
Modells nur sehr schwach bzw. nicht auftreten. Bei den hier verwendeten Gleitsystem-
kombinationen und Scherungen treten für das Taylor-Modell die D-Komponenten nicht
oder nur äußerst schwach auf. Aus Gründen, die in Abschnitt 2.4 dargelegt sind, wird
hier das VPSC-Modell bevorzugt.
Bei Verwendung des viskoplastisch-selbstkonsistenten Modells mit Aktivierung der
Gleitsysteme {110}<100> und {112}<111> (Abbildung 5.28a) treten sehr starke
J- und J̄-Komponenten neben mäßig starker F - und D1-Komponente auf. Werden
die Gleitsysteme {110}<100> und {110}<110> genutzt (Abbildung 5.28b), findet
man eine sehr starke F -Komponente sowie schwache J- und J̄-Komponenten. Bei
Aktivierung aller drei Gleitsysteme findet man in etwa eine Überlagerung der bei-
den beschriebenen Texturen mit starker J- und J̄- sowie F -Komponente. Wird nun
die Verformung halbiert, tritt auch eine schwache D2-Komponente auf, die F - und
D1-Komponente sind ebenfalls schwach (Abbildung A.10). Eine klar erkenn- und se-
parierbare E-Komponente tritt nie auf.
5.2.6. Mikrohärtemessungen
An einigen der HPT-verformten Polykristalle wurden Mikrohärtemessungen durch-
geführt (Abschnitt 4.2.3). Für das Ausgangsmaterial findet man eine Mikrohärte
von (283±4)HV0,025. Die verformten Proben weisen eine wesentlich größere Här-
te auf. Einen starken Einfluss auf die Härte hat die Verformungstemperatur. In
Abbildung 5.29a sieht man die Härteentwicklung für die bei 8 GPa verformten Proben
in Abhängigkeit von der Verformungstemperatur. Für Temperaturen von 23°C bis
300°C findet man einen Anstieg der Härte von (576±13)HV0,025 bei Raumtemperatur
bis auf den maximal erreichten Wert von (694±14)HV0,025 bei 300°C. Von 300°C bis
500°C nimmt die Härte auf einen Wert von (517±7)HV0,025 ab.
Für bei 500°C und geringeren Drücken verformte Proben wurden bei einer Testmes-
sung kleinere Mikrohärten ermittelt als für die Verformung bei 500°C und 8 GPa, daher
wurde eine zweite Serie von Mikrohärtemessungen an den bei 500°C verformten Pro-
ben durchgeführt. Hier findet sich ein Anstieg des mittleren gemessenen Wertes von
348,1HV0,05 bei 2 GPa auf 444,5HV0,05 bei 8 GPa, der annähernd linear ist. Um die
Eindrucke besser ausmessen zu können, wurde hier mit einer größeren Kraft gearbeitet.
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Abbildung 5.28.: Textursimulationen mit dem VPSC-Modell mit einer Scherung
von γ = 2 und verschiedenen Gleitsystemen: {110}<100> und {112}<111> (a) sowie
{110}<110> und {110}<100> (b)
(a) (b)
Abbildung 5.29.: Mikrohärtemessung: (a) HV0,025 über Verformungstemperatur für
bei 8 GPa verformte Proben, (b) HV0,05 über Verformungsdruck für bei 500°C ver-
formte Proben; jeweils für γ ≈ 60
5.2.7. Zugversuche und Bruchflächen
An den bei 300°C oder 500°C verformten Proben wurden bei RT Zugversuche durch-
geführt (Abschnitt 4.2.4, [41]). Es konnten keine messbaren plastischen Dehnungen
festgestellt werden. Die ermittelten Bruchspannungen liegen zwischen 190 MPa und
630 MPa. Der Maximalwert beträgt 578 MPa für die bei 300°C und 630 MPa für die
bei 500°C verformten Proben. Einen Vergleichswert liefern Margevicius und Lewan-
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dowski [63] mit etwa 230 MPa für polykristallines gegossenes NiAl mit einer Korngröße
von etwa 30 µm. Weitere Werte finden sich in [76, 73]. Während die Literaturwerte ein
Hall-Petch-artiges Verhalten zeigen (Abbildung 5.30), liegen die hier ermittelten Werte
deutlich unter dem extrapolierten Trend.
Betrachtet man die Bruchflächen mit dem REM, fallen Unterschiede zwischen den
Proben auf. Während man bei hohen Vergrößerungen für die bei 500°C verformte
Probe die einzelnen Körner erkennen kann, sieht man bei HPT4 einen schichtartigen
Aufbau. Im Übersichtsbild erkennt man Bruchlinien. Bei beiden Proben finden sich
keine Anzeichen für plastische Verformung. Der Rissausgangspunkt ist erkennbar. Die
entsprechenden Bilder finden sich im Anhang (Abbildung A.11).
Abbildung 5.30.: Bruchspannung über der inversen Wurzel der Korngröße
5.3. Vergleich der mittels ECAP oder HPT verformten
Proben
Der Verformungsmechanismus für ECAP und HPT ist für beide Prozesse die einfache
Scherung. Auch wenn (Gegen-) Druck und Verformungsgrad sehr unterschiedlich sind
(vgl. Abschnitt 4.1.1 und Abschnitt 4.1.2), wird für beide Probenserien eine Schertextur
erwartet. Einen Vergleich der ODF für die Temperaturen 200°C, 300°C sowie 350°C
bzw. 400°C findet sich in Abbildung 5.31. Man sieht, dass die Intensitäten bei HPT
deutlich stärker und die Isolinien glatter sind.
In Abbildung 5.32 sieht man die Volumenanteile der auftretenden Texturkomponenten
mit einer erlaubten Abweichung von 10° um das Maximum. Man findet, dass jeweils
unterschiedliche Komponenten dominieren. Sind bei den ECAP-Proben die J-, J̄- und
E-Komponente sehr stark, so ist bei den HPT-Proben die F -Komponente und die





Abbildung 5.31.: ODF-Schnitte für die ECAP-Proben mit γ ≈ 1, 15 (a) sowie HPT-
Proben mit γ ≈ 60 (b); verformt bei vergleichbaren Verformungstemperaturen.
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(a) (b)
Abbildung 5.32.: Vergleich der Volumenanteile der Texturkomponenten für (a)
ECAP-verformte und (b) HPT-verformte Proben im gleichen Temperaturbereich. Für
die ECAP-Proben gilt γ ≈ 1, 15, für die HPT-Proben γ ≈ 60.
nicht zu finden. Eine starke D2-Komponente, wie sie bei der bei 200°C verformten
ECAP-Probe auftritt, findet sich auch bei HPT100.
Für den Vergleich der Korngrößen werden die Körner in der durch Scherrichtung und
Scherebenennormalen aufgespannten Ebene betrachtet; für ECAP also die Körner im
Längsschnitt. Man sieht für beide Verformungsarten eine Abnahme des äquivalenten
Korndurchmessers mit der Temperatur zwischen 200°C und 300°C, während die Korn-
größe bei noch höheren Temperaturen stabil bleibt (Abbildung 5.33). Insgesamt ist die
Korngröße bei den ECAP-Proben eine Größenordnunge größer (Faktor 30-60). Hier
findet man Werte zwischen 6 µm und 13 µm, bei den HPT-verformten Proben liegen
die Korngrößen im Bereich von 0,22 µm bis 0,26 µm.
Abbildung 5.33.: Korngrößen der mittels ECAP und HPT verformten Proben im
Vergleich. Für die ECAP-Proben gilt γ ≈ 1, 15, für die HPT-Proben γ ≈ 60.
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5.4. Untersuchungen der mittels HPT verformten
Einkristalle
5.4.1. Ausgangszustand und Verformung
Zwei Einkristalle mit leicht unterschiedlicher Orientierung wurden bei Raumtempera-
tur und einem hydrostatischen Druck von 8 GPa mittels HPT verformt. Dazu wurden
jeweils drei Proben bis zu verschiedenen Verformungsgraden tordiert (2, 10, >10 Rota-
tionen). Die Ausgangsproben werden im Folgenden als Proben EK1 und EK2 bezeich-
net, die verformten Proben als EK1-2 (2 Rotationen), EK1-10 (10 Rotationen) und
EK1-13,7 (13,7 Rotationen) bzw. als EK2-2 (2 Rotationen), EK2-10 (10 Rotationen)
und EK2-15,24 (15,24 Rotationen).
Die Ausgangsorientierung der Einkristalle wurde mittels EBSD bestimmt. Die inversen
Polfiguren finden sich in Abbildung 5.34. Da x- und z-Richtung nicht definiert sind, ist
nur die stereographische Projektion für die Achse dargestellt, die nach der Verformung
als Scherebenennormale (SPN) bezeichnet wird. Die Ausgangs-SPN bei Probe EK1
weist in Richtung <526>; die für Probe EK2 in <101>; eine genauere Bestimmung
ergibt <918>.
Für den Einkristall EK1 konnte eine maximale Verformung von 13,7 Rotationen rea-
lisiert werden, da dann die Stempel gegeneinander gerieben haben. Für Probe EK2
betrug die maximale Anzahl der Umdrehungen 15,24. Hier kam es zunehmend zu Vi-
brationen und ruckartigen Bewegungen des Kolbens, so dass die Verformung abgebro-
chen wurde. Problemlos verlief die Verformung für Probe EK1-2, EK2-2 und EK2-10.
Bei EK1-10 kam es zu Vibrationen und ruckartigen Bewegungen des Kolbens. Alle
Proben weisen im Volumen Risse auf.
Die Analyse der Proben wird dadurch erschwert, dass Ausgangskristall und Scherrich-
tung an unterschiedlichen Positionen der Probe nicht gleich zueinander orientiert sind.
Dadurch ist nicht auszuschließen, dass die Verformung anisotrop verläuft und je nach
Position der betrachteten Schlifffläche unterschiedliche Texturen und Gefüge entste-
hen. Ein Vergleich der Proben mit unterschiedlichen Verformungsgraden wird dadurch
erschwert, dass die Schliffflächen der einzelnen Proben nicht zwingend an der gleichen
Position im Vergleich zur Ausgangsorientierung sind. Auch bei der Untersuchung mit
Synchrotronstrahlung kann die erhaltene Textur davon abhängen, wie der Pin aus der
Probe herausgeschnitten wurde.
5.4.2. Gefügeuntersuchung
Bei Probe EK1-2 sieht man in der Kornkarte in Abbildung 5.36a neben Körnern, die
sich über die ganze Breite des Mappings ziehen und in denen wenig KWKG enthalten
sind, einen sehr viel feinkörnigeren Bereich mit vielen KWKG. Ein Vergleich des Map-
pings mit weiteren REM-Abbildungen zeigt, dass die Grenze zwischen den Bereichen
im mittleren Bereich der Probe liegt (bei 40% der Strecke von oben nach unten). Die
großen Körner weisen eine Neigung von etwa 10° zur Scherrichtung auf, während die
kleineren Körner stärker geneigt sind. Bei den höherverformten Proben gibt es kei-
ne so ausgeprägte bimodale Verteilung, auffallend ist aber auch hier die inhomogene
Verteilung der KWKG.
In Abbildung 5.35 sieht man SE-Bilder der Probe EK1 nach der Verformung. Auch hier
80
5.4 Untersuchungen der mittels HPT verformten Einkristalle
(a) (b)
Abbildung 5.34.: Ausgangsorientierung der Einkristalle in SPN-Richtung. (a)
<526>, (b) <918>
(a) (b)
Abbildung 5.35.: SE-Bilder der Probe EK1 nach Verformung: (a) nach 2 Rotationen
und (b) nach 10 Rotationen
sind nach 2 Rotationen deutlich die Schichten zu sehen, die teils in sich wieder gestreift
sind (Abbildung 5.35a). Nach 10 Rotationen (Abbildung 5.35b) sieht die Kornstruk-
tur anders aus. Hier sind die Körner gegenüber der Scherrichtung geneigt; es gibt keine
ausgeprägte Struktur innerhalb einzelner Körner. Ein ähnliches Bild bietet Probe EK1-
13,7. Für Probe EK2 (Abbildung 5.37) findet man ebenfalls unterschiedliche Gefüge.
Für die geringste Verformung mit 2 Rotationen findet man einen Matrixbereich mit
geringen Missorientierungen zwischen den Pixeln, in dem Klein- und Großwinkelkorn-
grenzen in zwei Richtungen geneigt angeordnet sind. In EK2-10 und EK2-15,24 finden
sich geneigte Körner unterschiedlicher Größe, die verschieden dicht mit KWKG belegt
sind. Die Korngrößen innerhalb der Proben unterscheiden sich stark.
Aufgrund der Größe einiger Körner, die nicht vollständig im Mapping enthalten sind,
kann die Angabe einer mittleren Korngröße die Korngrößenverteilung nicht vollstän-
dig beschreiben. Dennoch können die Größen charakteristisch sein für das vorliegende
Gefüge. Im Folgenden werden der äquivalente Korndurchmesser zum arithmetischen
Mittel der Kornfläche sowie das flächengewichtete Mittel der einzelnen äquivalenten
Korndurchmesser angegeben (vgl. Tabelle 5.2). Die Fläche der Randkörner wird bei
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Abbildung 5.36.: Kornkarten von Probe EK1 nach der Verformung. Dargestellt sind
GWKG>15° (schwarz) und KWKG zwischen 3° und 15° (gelb). (a) Probe EK1-2 nach
2 Rotationen, (b) EK1-10 nach 10 Rotationen und (c) EK1-13,7 nach 13,7 Rotationen.
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der Berechnung einfach gezählt.
Für den Einkristall EK1 erhält man mit steigender Verformung eine abnehmende mitt-
lere Korngröße: Für eine (theoretische) Verformung γ ≈ 80 (2 Rotationen) findet man
einen äquivalenten Korndurchmesser von 13 µm, für γ ≈ 460 (10 Rotationen) ergeben
sich 11 µm, für γ ≈ 660 (13,7 Rotationen) 8 µm. Für Probe EK2 erhält man den kleins-
ten Korndurchmesser mit 11 µm bei 10 Rotationen (γ ≈ 470). Die Werte für γ ≈ 80
(2 Rotationen) und γ ≈ 630 (15,24 Rotationen) liegen bei 25 µm bzw. 14 µm 2. Die
flächengewichteten Korndurchmesser liegen durch die stärkere Wichtung der großen
Körner weit darüber und betragen für Probe EK1 mit steigender Verformung 176 µm,
146 µm und 114 µm sowie für Probe EK2, ebenfalls mit steigender Verformung, 450 µm,
89 µm und 112 µm. Zu beachten ist, dass die Werte für die Scherung nur theoretisch
berechnet werden können und nicht gleich der tatsächlichen Verformung sein müssen.
Weitere aus den Mappings erhaltene Gefügegrößen sind in Tabelle 5.2 aufgeführt. Man
sieht, dass der Mittelwert des äquivalenten Durchmessers hier kein gutes Maß für die
Korngröße ist, da der qualitative Verlauf nicht mit dem der Kornfläche übereinstimmt:
Die Kornfläche nimmt für EK1 mit der Verformung ab, während der Wert für den
mittleren äquivalenten Korndurchmesser für EK1-13,7 und EK1-10 gleich ist.
Vergleicht man die Kornkarten der verformten Einkristalle mit denen der bei gleichen
Bedingungen (RT, 8 GPa) weniger stark verformten polykristallinen Probe, zeigen sich
Gemeinsamkeiten. Auch bei der polykristallinen Probe sind die KWKG inhomogen
verteilt. Man findet langgestreckte Körner mit einer Kornneigung von etwa 25° bis 30°
zur Scherrichtung. Mit 4,6 µm (äquivalenter Korndurchmesser zur mittleren Kornflä-
che, Randkörner nicht gewichtet) bzw. 48,0 µm (flächengewichteter Korndurchmesser,
Randkörner nicht gewichtet) sind die Körner der verformten Polykristalle jedoch klei-
ner. Neben dem etwas kleineren Aspektverhältnis von 2,5 ist die mittlere Missorientie-
rung mit 4,1° leicht erhöht.
5.4.3. Texturuntersuchung
Die Texturen werden nur für die Proben EK1-2, EK1-13,7 und EK2-2 beschrieben, da
diese charakteristische Texturen aufweisen oder die Korrelation zwischen Textur und
Ausgangsorientierung bekannt ist. Dies ist der Fall für die mit zwei Rotationen verform-
ten Proben, bei denen die Ausgangstextur noch auftritt, und der mit 13,7 Rotationen
verformten Probe, in der eine ausreichend große Verformung für das Auftreten einer
Schertextur sorgt.
In Probe EK2-2 findet man im EBSD-Mapping eine sehr starke Komponente, die einer
leicht um die Radialrichtung gedrehten F -Komponente entspricht (Abbildung 5.38a).
Diese Orientierung weist das im Map enthaltene große Korn (“Matrix“) auf, wäh-
rend die im Map sichtbaren (Sub-)Körner, die das „Streifenmuster“ bilden, um diese
Orientierung gestreute Orientierungen aufweisen. An der mittels Synchrotronstrahlung
betrachteten Stelle (für die Probengeometrie siehe Abbildung 4.1a) sieht man ebenfalls
eine starke Textur, die sich aus zwei Komponenten zusammensetzt (Abbildung 5.38b).
Diese können aus der im EBSD-Map gefundenen Textur durch Drehung um 90° um die
Scherebenennormale sowie durch zusätzliche Rotation um die Radialrichtung erzeugt
2Die theoretischen Verformungen werden jeweils mit der Dicke der verformten Probe berechnet.




Abbildung 5.37.: Kornkarten von Probe EK2 nach der Verformung. Dargestellt sind
GWKG>15° (schwarz) und KWKG zwischen 3° und 15° (gelb). (a) Probe EK2-2, (b)
Probe EK2-10 und (c) Probe EK2-15,24.
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Tabelle 5.2.: Aus EBSD-Maps erhaltene Gefügeparameter für die mittels HPT ver-
formten Einkristalle. Die Kornneigung beschreibt den Winkel zwischen Scherrichtung
und Kornlangachse.
Probe EK1-2 EK1-10 EK1-13,7 EK2-2 EK2-10 EK2-15,24
theor.
Scherung
80 460 660 80 470 630
mittl.
Kornfläche [µm2]












176 146 114 450 89 112
mittl. Aspekt-
verhältnis
2,7 3,1 3,4 3,5 3,1 3,2
mittl.
Kornneigung [°]
26 24 23 23 26 16
mittl. Miss-
orientierung [°]
3,6 2,5 3,9 3,3 4,3 3,1
werden. In Abbildung 5.38c,d findet man die entsprechende Ausgangstextur.
Auch bei Probe EK1-2 findet man bei der EBSD-Messung in den PF eine sehr starke
Komponente (Abbildung 5.39), die in den sehr großen Körnern mit wenig KWKG zu
finden ist. Die mittels Synchrotronstrahlung ermittelte Textur besteht aus zwei Orien-
tierungen, die gegeneinander um die Radialrichtung verdreht sind. Zwischen den beiden
Messpositionen für EBSD und Messung mit Synchrotronstrahlung liegt eine Drehung
um 90° um die Scherebenennormale; diese Rotation ist in etwa auch in den Texturen
wiederzufinden.
In der stärker verformten Probe EK1-13,7 findet man mehrere Orientierungen. Die
zur Messung mit Synchrotron-Strahlung gehörende Textur ist mittels einer ODF in
Abbildung 5.41 dargestellt. Hier sieht man eine deutliche Änderung der Textur mit der
Verformung. Während im Zentrum der Probe nur eine Orientierung vorherrscht, ent-
stehen bei weitergehender Verformung neue Komponenten. Aus einer leicht gedrehten
F-Komponente, die entweder gleich der Ausgangsorientierung oder aus ihr bei niedrigen
Verformungen entstanden ist, bildet sich bei sehr hoher Verformung eine für Scherver-
formung typische Textur mit F -, D1- und D2-Komponente. Zum Vergleich sind in
Abbildung 5.41e die ODF-Schnitte für den bei RT und 8 GPa verformten Polykristall
eingefügt. Die Intensität der Textur nimmt bei EK1-13,7 ab einer Scherung von γ ≈ 160
mit der Verformung stark ab. Die mittels EBSD ermittelte Textur kann nicht direkt mit
der Ausgangstextur korreliert werden und scheint ebenfalls durch Verformung entstan-






Abbildung 5.38.: {100}-PF der mit EBSD (a) bzw. Synchrotron-Strahlung (b) ge-
messenen Textur an zwei Positionen am Rand von Probe EK2-2. In (c) und (d) ist
die Ausgangsorientierung dargestellt; y ist hier die Stabachse, x und x’ sind nicht defi-
niert. Zwischen c) und d) liegt eine Drehung um 90° um die y-Achse. Die theoretische
Scherung beträgt γ ≈ 80.
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.39.: {100}-PF der mit EBSD (a) bzw. Synchrotron-Strahlung (b) ge-
messenen Textur an zwei Positionen am Rand von Probe EK1-2. In (c) und (d) ist
die Ausgangsorientierung dargestellt; y ist hier die Stabachse, x und x’ sind nicht defi-
niert. Zwischen c) und d) liegt eine Drehung um 90° um die y-Achse. Die theoretische
Scherung beträgt γ ≈ 80.
(a) (b)
Abbildung 5.40.: {100}-Polfiguren für Probe EK1-13,7 nach Messung mit EBSD (a)
und Synchrotron-Strahlung (b). Die theoretische Scherung beträgt γ ≈ 660.
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Abbildung 5.41.: ODF-Schnitte für Probe EK1-13,7 für unterschiedliche Verformun-
gen: a) γ ≈ 0, b) γ ≈ 160, c) γ ≈ 310 und d) γ ≈ 460 (Messung mit Synchrotron-
Strahlung). Zum Vergleich: (e) ODF für den bei RT verformten Polykristall.
88
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6.1. Charakteristika der massiven plastischen
Verformung von NiAl
Bei Verformung von NiAl-Polykristallen unterhalb von etwa 300°C unter Normaldruck,
d.h. unterhalb der Spröd-duktil-Übergangstemperatur (BDTT), ist das Material sprö-
de, da nicht ausreichend viele Gleitsysteme zur homogenen plastischen Verformung
zur Verfügung stehen (Abbildung 3.2). Um bei diesen Temperaturen das sekundäre
Gleitsystem {110}<111> zu aktivieren, müsste eine Schubspannung aufgebracht wer-
den, die oberhalb der Bruchspannung liegt, sodass die Probe bricht anstatt verformt
zu werden. In [63] wurde von Margevicius und Lewandowski gezeigt, dass bei Anwen-
dung von hydrostatischem Druck im Zugversuch eine höhere Bruchspannung auftritt
als bei Normaldruck. Damit ist bei ausreichend hohem hydrostatischen Druck auch
unterhalb der BDTT plastische Verformung möglich. Für gegossenes polykristallines
NiAl finden Margevicius und Lewandowski beispielsweise einen Anstieg der Bruch-
spannung von 230 MPa bei Normaldruck auf etwa 670 MPa bei einem hydrostatischen
Druck von 500 MPa. In diesem Fall liegt die Bruchspannung über der kritischen Schub-
spannung des sekundären Gleitsystems {110}<111> und die Proben können plastisch
verformt werden. Für Temperaturen oberhalb der BDTT liegt die zur Aktivierung des
{110}<110>-Gleitsystems notwendige Scherspannung unterhalb der für {110}<111>
und nimmt mit der Temperatur ab. Mit höheren Temperaturen überhalb der BDTT
oder ausreichend großem hydrostatischen Druck ist daher eine plastische Verformung
möglich. In [29] wird argumentiert, dass der hohe hydrostatische Druck bei der HPT-
Verformung die Bildung von Rissen während der Verformung verhindert und so eine
Verformung unterhalb der BDTT erst möglich wird.
In [90] wurde an Einkristallen gezeigt, dass für die harte Orientierung ab etwa 300°C
die Aktivierung des {110}<110>-Gleitsystems beginnt, auf dem mit steigender Verfor-
mungstemperatur ein zunehmend größerer Anteil der Versetzungsbewegung erfolgt.
Bei der Untersuchung der Proben findet man keine Entordnung und keine neu ent-
standenen Phasen, wie sie beispielsweise in TiAl auftreten. Dies ist bedingt durch die
starken Ni-Al-Bindungen, die sich durch eine ausgeprägte Ni d -Al p - Hybridisierung
sowie eine erhöhte Elektronendichte zwischen Ni- und Al-Atomen ergeben [66].
In [44] wird die Entstehung des feinkörnigen Gefüges bei der massiven plastischen Ver-
formung untersucht. Für die HPT-Verformung von reinem Aluminium wurde folgende
Gefügeentwicklung mit steigender Verformung gefunden: Mit Beginn der Verformung
werden Versetzungen erzeugt, die sich anhäufen und KWKG bilden. Mit zunehmen-
der Verformung wandern mehr und mehr Versetzungen in die KWKG, sodass sich
deren Missorientierungswinkel erhöht und GWKG gebildet werden. Bei ausreichend
großer Verformung wird die Sättigung erreicht, es liegt ein feinkörniges Gefüge mit
vorwiegend GWKG vor; die Entstehung neuer Versetzungen und die Absorption die-
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ser an den Korngrenzen stehen im Gleichgewicht. Auch wenn die Untersuchung für
Aluminium durchgeführt wurde, lässt sich diese Entwicklung auch auf andere Metalle
übertragen und mit den hier gefundenen Gefügen vergleichen. Dieser Vorgang kann
auch als kontinuierliche dynamische Rekristallisation (CDRX) bezeichnet werden.
Abbildung 6.1.: Gefügeentwicklung bei der massiven plastischen Verformung mit
steigendem Verformungsgrad [nach 44]
6.2. Untersuchungen der ECAP-verformten Proben
6.2.1. Verformungsvorgang und Aussehen der verformten Proben
Bei der Verformung bei RT ist der Gegendruck mit 0 MPa bzw. 80 MPa nicht ausrei-
chend groß, um ein Zerbrechen der Probe bei der Verformung zu verhindern. Erst bei
200°C und einem Gegendruck von 80 MPa ist im eingebetteten Zustand eine ausrei-
chend bruchfreie Verformung möglich. Bei 135 MPa Gegendruck führt der Sprung von
einer Verformungstemperatur von 300°C auf 350°C zu einem Wegfallen der Stufen an
der Oberfläche der Proben (Abbildung 5.1), die bei niedrigeren Temperaturen eben-
falls auftreten. Da bei Temperaturen von um die 300°C der Spröd-duktil-Übergang
auftritt, ist zu vermuten, dass bei 350°C eine Aktivierung des sekundären Gleitsystems
{110}<110> auch in ungünstig orientierten Körnern möglich ist, was eine homogenere
Verformung ermöglicht und ein Zerbrechen verhindert.
6.2.2. Gefügeuntersuchungen
Bei der Betrachtung des Gefüges muss man unterscheiden zwischen Längs- und Quer-
schnitt, da sich das Aussehen und die Ausrichtung der Körner aufgrund der unterschied-
lichen Verformungsgeometrien in diesen Ebenen unterscheiden. Durch das Einbringen
von Versetzungen tritt bei der Verformung eine starke Kornfeinung auf. Auffallend
ist der große Unterschied der auf verschiedene Arten berechneten mittleren Korngrö-
ßen (Abbildung 5.2a). Dies weist auf ein sehr inhomogenes Gefüge hin. Während das
arithmetische Mittel kleine Körner überschätzt, die zahlreich auftreten, aber nur einen
geringen Teil der Fläche ausmachen, fallen bei dem flächengewichteten Mittel große
Körner stärker ins Gewicht [64, S. 65]. Bei annähernd gleichen Korngrößen fallen arith-
metisches Mittel und flächengewichtetes Mittel zusammen. Abbildung 5.2a zeigt, dass
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dies bei den hier betrachteten Proben nicht der Fall ist. Da in Probe ECAP200 be-
sonders große Körner auftreten, ist hier der Unterschied zwischen den unterschiedlich
betrachteten Korngrößen am größten. In den Kornkarten in Abbildung 5.4 sieht man
diese Inhomogenität deutlich: Es treten sowohl feinkörnige als auch grobkörnigere Ge-
biete auf. Die kleinen Körner entstehen durch kontinuierliche dynamische Rekristalli-
sation (CDRX) [31]. Dynamische Rekristallisation kann bei niedrigeren Temperaturen
ablaufen als die statische Rekristallisation, da durch die gespeicherte Verformungs-
energie die Rekristallisationstemperatur gesenkt wird [14]. CDRX kann, wie in Probe
ECAP300, längs in Scherzonen auftreten (Abbildung 5.5b), in denen die Korngröße si-
gnifikant kleiner ist als im angrenzenden Gebiet. Der Anteil an GWKG von unter
51% lässt darauf schließen, dass hier die Umwandlung von KWKG zu GWKG noch
nicht in größerem Maße abgelaufen ist und dass bei weiterer Verformung oder höheren
Verformungstemperaturen eine zunehmend geringere Korngröße mit weniger KWKG
auftreten wird (vgl. Ergebnisse zu den HPT-Proben, Abbildung 5.11d).
Von Skrotzki et al. [101] wurden bei der ECAP-Verformung von NiAl bei 270°C bzw.
300°C und einem Gegendruck von 300 MPa nur geringe Unterschiede in der Korngrö-
ßenverteilung festgestellt. Die dort erhaltenen mittleren Korngrößen von 1,4 µm bzw.
1,8 µm unterscheiden sich wenig. Den maximalen Flächenanteil belegen Körner einer
Größe von 3 µm. Betrachtet wurde der Längsschnitt. Bei dem verwendeten Gegendruck
von 300 MPa scheint eine Temperaturerhöhung um 30 K demnach nur einen geringen
Einfluss zu haben. Die absoluten Werte der Arbeit sind jedoch nur bedingt mit den in
dieser Arbeit vorliegenden zu vergleichen, da in [101] der kritische Winkel zwischen zwei
Pixeln, der eine Korngrenze markiert, 5° beträgt, während hier 15° gewählt wurden.
Bei massiv verformten Proben treten im Allgemeinen kleinere Korngrößen auf als die
in dieser Arbeit gefundenen. Die zum Teil noch sehr großen Körner zeigen deutlich,
dass hier die Sättigungskorngröße noch nicht erreicht ist. In dieser Arbeit sind Korn-
größenverteilung und mittlere Korngröße für Proben ECAP300 und ECAP350 ähnlich
für den Querschnitt. Die im Vergleich zu ECAP200 vorliegenden kleinen Körner mit
Korngrößen unter 10 µm haben den größten Flächenanteil. Der geringe Anteil kleiner
Körner in Probe ECAP200 lässt darauf schließen, dass die DRX hier noch nicht in dem
Maße eingesetzt hat, wie sie bei den anderen Proben auftritt. Dass die Korngröße im
Längsschnitt im Mittel größer ist als im Querschnitt, ist durch die Geometrie bedingt.
Betrachtet man ein am Anfang kugelförmiges Korn und schert dieses, ändert sich die
Fläche im Längsschnitt nicht, während man für den Querschnitt eine kleinere Fläche
erhält. Dies ergibt sich mit der durch den Prozess gegebenen theoretischen Kornnei-
gung, dem theoretischen Aspektverhältnis sowie angenommener Volumenkonstanz des
Kornes (Anhang auf Seite 131). Man findet für die berechneten äquivalenten Korn-
durchmesser, dass dquer = 0, 8 dlängs ist (jeweils in der Mitte des Kornes).
Auch die theoretische Kornneigung unterscheidet sich für den Längs- und Querschnitt.
Für den Querschnitt erwartet man abgeplattete Körner mit Ausrichtung entlang der
Querrichtung, während im Längsschnitt die Körner in einem bestimmten Winkel zur
Scherrichtung geneigt sind, wie beispielsweise auch in [45] für Aluminium gefunden.
Die Neigungswinkel in Abbildung 5.2c zeigen für den Querschnitt eine Anordnung der
Körner in Querrichtung. In den Kornkarten kann man eine „Längung” der Körner
sehen, die unterschiedlich ausgeprägt ist. Für die Längsrichtung lassen sich für einfache
Scherung theoretische Neigungswinkel abhängig von der Kornform berechnen. Für eine
Kugel, die mittels einfacher Scherung verformt wird, ergibt sich mit Gleichung 3.6 [14]
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für ein Verformungswerkzeug mit 120°-Winkel ein Neigungswinkel von 30° gegenüber
der Extrusionsrichtung. Auch wenn reale Körner keine Kugeln sind und sich nicht wie
für die Herleitung der Gleichungen angenommen wie ein homogenes kontinuierliches
Medium verformen, werden in [35], [94] und [96] für Eisen, Aluminium und Titan
Neigungswinkel von um die 30° gefunden. Auch bei den Proben ECAP300 und ECAP350
liegt der erhaltene Winkel in diesem Bereich, während der Wert für ECAP200 sogar noch
darunter liegt.
Das Aspektverhältnis, d.h. das Verhältnis von großer zu kleiner Halbachse bei einer an
die Kornform angepassten Ellipse, beträgt für im zweidimensionalen Mapping kreisför-
mige Körner 1 und wird für langgezogene Körner je nach Streckung größer. In [50] wird
das Aspektverhältnis für die Torsion verglichen mit dem Aspektverhältnis nach der Ver-
formung durch reine Scherung und berechnet nach Gleichung 3.7. Die in [50] erhaltenen
Werte liegen für HPT-verformte Proben mit Verformungstemperaturen zwischen 800K
und 1000K, für verschiedene Ausgangsorientierungen und Verformungsgrade von etwa
γ = 4 bis γ = 18 zwischen 2,5 und 2,8. Die hier erhaltenen Werte (Abbildung 5.2b)
für die ECAP-Proben liegen etwas darunter. Die geringere Verformung beim ECAP-
Prozess kann dies erklären; allerdings würde man laut Gleichung 3.7 für den Längs-
schnitt einen theoretischen Wert von 3 erwarten. Hier ist die Fragmentierung der Kör-
ner allerdings nicht berücksichtigt, die zu kleineren Werten führt. Für den Längsschnitt
erwartet man wegen der in dieser Ebene stattfindenden Scherung größere Werte des
Aspektverhältnisses als im Querschnitt, wie sie auch gefunden werden. Berechnungen
(vgl. Anhang) ergeben für den Querschnitt ein theoretisches Aspektverhältnis von 1,5.
In Abbildung 5.5 findet man in Probe ECAP300, längs entlang der Scherzone große Kör-
ner mit wenig KWKG, die eine ähnliche mittlere Orientierung mit Ausrichtung der
<100>-Richtung in Scherrichtung aufweisen. Im Zugversuch stellt dies die harte Ori-
entierung dar, d.h. die Stabachse weicht um weniger als 3° von der <100>-Richtung ab.
Der Schmidfaktor ist in diesem Fall m = 0 für das primäre {110}<100>-Gleitsystem,
da entweder Gleitrichtung oder Gleitebenennormale orthogonal zur Zugrichtung sind.
Für die einfache Scherung liegt eine andere Geometrie vor, da hier die Kraft nicht an der
Fläche mit zur Kraftrichtung parallelen Flächennormalen angreift. Der Schmidfaktor
für einfache Scherung kann nach [57] berechnet werden mit
mES = cos φ1 · cos α3 + cos α1 · cos φ3 (6.1)
Hier sind α1 und α3 die Winkel zwischen Gleitebenennormalen und Scherrichtung bzw.
Scherebenennormalen und φ1 und φ3 die Winkel zwischen Gleitrichtung und Scherrich-
tung bzw. Scherebenennormalen. Der maximale Wert für mES beträgt 1. Für bei Zugbe-
lastung harte Orientierungen kann bei einfacher Scherung dieser Wert von mES = 1 er-
reicht werden, beispielsweise für die Würfelkomponente. Für die in Probe ECAP300, längs
auftretenden großen Körner kann hier keine für die Scherung harte Orientierung fest-
gestellt werden.
6.2.3. Texturuntersuchungen
Der Schermechanismus bei der Verformung durch ECAP entspricht im idealen Fall der
einfachen Scherung. Man erwartet daher nach der Verformung das Auftreten von Tex-
turkomponenten, die den idealen Komponenten bei einfacher Scherung entsprechen.
Durch den Prozess der einfachen Scherung erreicht man eine monokline Probensym-
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metrie, d.h. eine Drehung um 180° um die Querrichtung führt zu der gleichen Textur.
Diese Symmetrie findet man in den Polfiguren wieder; die ODF-Schnitte werden daher
nur bis zu einem Winkel von ϕ1 = 180° dargestellt. Abweichungen von der idealen
einfachen Scherung, wie Asymmetrien in der plastischen Zone, führen zur Aufhebung
dieser Symmetrie. Für die ideale einfache Scherung benötigt man ein perfekt plas-
tisches Material, das ohne Reibung in einer ECAP-Vorrichtung mit scharfer innerer
und äußerer Ecke verformt wird [113]. Dies ist bei der hier betrachteten Verformung
näherungsweise gegeben.
Bei den hier betrachteten Proben findet man durch die Verformung einen Wechsel von
der Ausgangstextur, einer <111>-Fasertextur, zu einer Schertextur. Zum Vergleich
mit den idealen Lagen wird die experimentell erhaltene Textur im Schersystem dar-
gestellt. Es zeigt sich, dass der Temperaturunterschied von 50 K bei der Verformung
von ECAP300 und ECAP350 nur geringen Einfluss auf die Intensität der Textur und
den Volumenanteil der Komponenten hat. Hier werden demnach die gleichen Gleit-
systeme aktiviert, die zu einer sehr ähnlichen Textur führen. Die erhaltenen PF sind
vergleichbar mit den von Li et al. in [58] vorgestellten für krz Metalle. Die bei einer
Temperatur von 200°C und einem Gegendruck von 80 MPa verformten Proben weisen,
bedingt durch die niedrigere Verformungstemperatur und den geringeren Gegendruck,
eine davon abweichende Textur auf. Die Textur in Probe ECAP200 ändert sich auch ent-
lang der Normalenrichtung. Grund ist die inhomogene Verformung in dieser Richtung.
Abhängig sind diese Inhomogenitäten im Allgemeinen von der Reibung mit dem Kanal-
boden, dem aufgebrachten Gegendruck und der damit zusammenhängenden Bildung
eines materialfreien Bereiches in der äußeren Ecke des Kanals. In [94] wurde mithilfe
eines auf die Probe gezeichneten Netzes für technisch reines Aluminium gezeigt, dass
die Verformung entlang der Normalenrichtung nicht gleichmäßig ist, sondern sich im
unteren Bereich, innerhalb etwa 15% der Probendicke, unterscheidet. Begründet wird
dies mit der Ausbildung der offenen Ecke. In [78] wurde technisch reines Aluminium
verformt und die Homogenität in Abhängigkeit des aufgebrachten Gegendruckes unter-
sucht. Mit steigendem Gegendruck sinkt die Höhe der inhomogen verformten Zone am
unteren Rand der Probe. Bei einer Probenhöhe von 51 mm war der inhomogen verform-
te Bereich ohne Gegendruck 10 mm hoch, bei 30 MPa 5 mm und bei 60 MPa 2,5 mm. Fi-
nite Elemente-Simulationen [48] bestätigen, dass für kaltverfestigende Materialien mit
einem höheren Gegendruck die untere Ecke besser ausgefüllt und die Verformung ho-
mogener wird. Der bei Probe ECAP200 geringere aufgebrachte Gegendruck von 80 MPa
gegenüber 135 MPa kann neben dem Temperaturunterschied bei der Verformung ein
Grund für die unterschiedliche Textur und die Texturinhomogenität entlang der Nor-
malenrichtung sein. Durch ein Absenken der Verformungstemperatur steigen die für
die Aktivierung der Gleitsysteme notwendigen kritischen Schubspannungen in der je-
weiligen Gleitebene. Da die Probe ECAP200 in einen Stahlmantel eingebettet wurde,
bestand kein Kontakt des NiAl zu den Kanalwänden. Die im unteren Bereich auftre-
tende Texturänderung lässt sich damit nicht auf Reibungseffekte zwischen Kanal und
Probe zurückführen. Durch das Einbetten in den Stahlmantel ist die NiAl-Probe mit
4 mm auch ausreichend vom Kanalboden entfernt, sodass eine entstandene tote Ecke
keinen Einfluss auf die Textur haben sollte. Möglich wäre jedoch Reibung zwischen
Probe und Stahlmantel aufgrund unterschiedlichen plastischen Verhaltens. Bei einer
ausgedehnten plastischen Zone, in der die Verformung nicht wie im idealen Fall auf
einer Scherebene abläuft, ändert sich in Normalenrichtung auch die Verformungsge-
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schwindigkeit. Diese beeinflusst die Spröd-Übergangs-Temperatur, so dass hier auch
ein Einfluss auf die Textur vorstellbar ist. Am Boden der Probe tritt damit eine gerin-
gere Verformungsgeschwindigkeit auf, sodass die BDTT etwas erniedrigt wird. Bei den
hier vorliegenden Proben ist der Einfluss allerdings gering, da der Unterschied in der
Verformungsgeschwindigkeit etwa durch den Faktor zwei gegeben ist.
6.3. Untersuchungen der HPT-verformten Polykristalle
6.3.1. Verformungsverhalten bei der Hochdrucktorsion
Die mit steigender Verformungstemperatur verbesserte Verformbarkeit, ablesbar an
der Anzahl der Risse in der Probe sowie dem Verformungsverhalten, ist Folge der mit
der Temperatur sinkenden kritischen Schubspannung zur Aktivierung der Gleitsysteme,
insbesondere der ab einer Temperatur von 300°C möglichen Aktivierung des sekundären
Gleitsystems {110}<110> (Abbildung 3.2). Ein steigender hydrostatischer Druck er-
höht die Bruchspannung, sodass dadurch eine Verformung ohne Risse erleichtert wird
[63]. Schon in [100] wird vermutet, dass bei Verformung unter einem erhöhten Druck die
Rissbildung unterdrückt und die Aktivierung sekundärer Gleitsysteme erleichtert wird.
Bei den hier aufgewendeten hohen hydrostatischen Drücken von einigen GPa wird da-
her angenommen, dass das sekundäre Gleitsystem {110}<111> bzw. {110}<112> bei
den Verformungstemperaturen unterhalb der Spröd-duktil-Übergangstemperatur akti-
viert wird. Die in einigen Proben auftretenden Risse entstehen nach Geist et al. [29]
nicht während der Verformung, sondern bei Druckentlastung. Nimmt man an, dass sich
durch einen Riss getrennte Kornteile bei andauernder Scherung unterschiedlich verfor-
men, dann stützen die Kornkarten von Probe HPT23, in denen Risse durch Bereiche
gleicher Orientierung laufen, diese These.
Proben ohne an der Oberfläche sichtbare Risse erhält man bei der Verformung bei
400°C und 500°C unter einem Druck von 8 GPa, 6 GPa, und 4 GPa.
6.3.2. Gefügeuntersuchungen
Allgemeine Charakteristika
Durch die massive plastische Verformung kommt es zu einer starken Kornfeinung in
allen Proben. Bei ausreichend großer Verformung tritt eine materialspezifische Sät-
tigungskorngröße auf, die von der homologen Temperatur abhängt. In [24] wird für
verschiedene reine Metalle mit niedrigen Schmelzpunkten gezeigt, dass mit steigender
homologer Temperatur auch die Sättigungskorngröße zunimmt. Auch für Metalle mit
hoher Schmelztemperatur erwartet man dieses Verhalten. Die mit der Verformungstem-
peratur ansteigende Korngröße bei gleichem Verformungsgrad wird für reines Alumini-
um bei der ECAP-Verformung in [109, S. 253] nachgewiesen; für die HPT-Verformung
von NiAl zwischen 700 K und 1000 K findet man eine Beschreibung dieses Verhaltens
in [50]. Die in dieser Arbeit in den bei 23°C und 100°C verformten HPT-Proben auf-
tretenden größeren Korngrößen weisen darauf hin, dass hier die Sättigungskorngröße
noch nicht erreicht ist. Ergebnisse in [81] von Pippan et al. an Nickel zeigen, dass eine
Sättigungskorngröße mit niedrigerer Temperatur eine zunehmend größere Verformung
voraussetzt, die bei den Proben HPT23 und HPT100 noch nicht aufgebracht wurde.
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Einen Hinweis, ob die Sättigungskorngröße erreicht wurde, kann auch der Vergleich
mit den Korngrößen bei niedrigeren Verformungen liefern. Ist bei einer geringeren Ver-
formung die Korngröße die gleiche, wie dies bei Probe HPT500 der Fall ist, entspricht
diese der Sättigungskorngröße.
Die starke Kornfeinung wird erreicht durch dynamische Rekristallisation. Darauf weist
der mit der Verformungstemperatur ansteigende Anteil an GWKG auf etwa 90% ab
200°C hin. Eine Fragmentierung der Körner wird in [81] folgendermaßen erklärt: Be-
nachbarte Körner üben Spannungen aufeinander aus, um eine kontinuierliche Dehnung
zu ermöglichen. Dadurch werden unterschiedliche Spannungszustände im Korn erzeugt
und damit unterschiedliche Gleitsysteme aktiviert, was zu Orientierungsänderungen
und Fragmentierung führt. Gleichzeitig kann CDRX ablaufen, wenn sich die Verset-
zungen in den neu entstandenen KWKG ansammeln.
Die durch kontinuierliche oder diskontinuierliche dynamische Rekristallisation entstan-
dene Korngröße sinkt unterschiedlich stark mit steigender Spannung. In einem be-
stimmten Bereich liegen diese Korngrößen jedoch dicht beieinander, sodass mit dieser
Information alleine nicht entschieden werden kann, nach welchem Mechanismus ein
Gefüge entstanden ist. In [50] tritt DDRX für NiAl bei einer Verformungstemperatur
oberhalb von 1000 K auf, also bei wesentlich höheren Temperaturen als in dieser Arbeit
verwendet.
Homogenität der Verformung
Der in Abschnitt 5.2.3.1 beschriebene sehr feinkörnige Bereich am oberen Rand der
bei 23°C verformten Probe entsteht möglicherweise durch Reibung zwischen Probe
und Stempel. Bei den niedrigeren Verformungstemperaturen ist ein Rutschen der Pro-
be nicht auszuschließen, weswegen es hier besonders zur Reibung zwischen den Flä-
chen kommen kann, während bei den höheren hier verwendeten Temperaturen kein
Rutschen stattfindet, die Oberflächen damit aufeinander haften und keine (gleit-)rei-
bungsinduzierten Effekte auftreten. Die bei der Reibung entstehende Wärme beein-
flusst das Verformungsverhalten und führt damit zu innerhalb der Probe veränderten
Gefügeeigenschaften. Die bei den höheren Verformungstemperaturen über den ganzen
Probenquerschnitt stattfindende dynamische Rekristallisation fördert die Bildung eines
homogenen Gefüges. Inhomogenitäten im Gefüge können auch ein Hinweis darauf sein,
dass die Proben bei den geringen Temperaturen nicht richtig verformt wurden, sondern
es zum Rutschen der Proben kam.
Einfluss der Verformungstemperatur
Die Verformungstemperatur hat einen großen Einfluss auf das entstehende Gefüge, da
sich mit der Temperatur sowohl die kritischen Schubspannungen für die Aktivierung der
Gleitsysteme ändern als auch Diffusion und Rekristallisationsprozesse unterschiedlich
ablaufen. Die bei unterschiedlichen Verformungstemperaturen auftretenden Gefügepa-
rameter werden im Folgenden diskutiert.
Mit steigender Temperatur erwartet man eine steigende Sättigungskorngröße [24]. Die-
se ist in den Proben HPT23 und HPT100 noch nicht erreicht, da hier die Verformung
nicht genügend groß ist. Auch die feinkörnigeren Bereiche in den Proben HPT23 und
HPT100weisen noch eine wesentlich größere Korngröße auf als die bei höheren Tempe-
raturen verformten Proben. Die mittels Flächenwichtung ermittelten Korngrößen sind
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erwartungsgemäß größer als die arithmetischen Mittel, da hier die kleinen Körner nicht
so stark ins Gewicht fallen. Das Verhältnis von dAM zu dF W ist ein Maß für die Ho-
mogenität der Korngrößen, da die beiden Werte für annähernd gleich große Körner
zusammenfallen. Während bei den tieferen Temperaturen die Korngrößen stark unter-
schiedlich sind, homogenisiert sich das Gefüge mit steigender Verformungstemperatur.
Ein Maximum von dAM/dF W ≈ 0, 6 findet sich bei 400°C. Die Kornkarten bestätigen,
dass hier das Gefüge am homogensten ist.
Bei den höheren Verformungstemperaturen setzt verstärkt CDRX ein, die zu einem re-
lativ homogenen feinkörnigen Gefüge führt. Der Anteil an GWKG ist für die bei 200°C
bis 500°C verformten Proben mit >80% wesentlich größer als bei HPT23 und HPT100;
auch dies ist auf die CDRX zurückzuführen, da hier die Umwandlung von KWKG
zu GWKG erfolgt. Entsprechend sinkt auch die mittlere Missorientierung innerhalb
der Körner, da durch die CDRX die Versetzungen in die Korngrenzen wandern und
die Orientierungsunterschiede in den Körnern abnehmen. Die korrelierten Missorien-
tierungsverteilungen zeigen bei der Verformung einen deutlichen Anstieg von kleinen
Missorientierungswinkeln unterhalb von 10° bei HPT23 bzw. 5° bei HPT500, die durch
das Einbringen von Versetzungen entstehen. Durch die CDRX verschieben sich diese
Winkel mit steigender Verformungstemperatur zu größeren Werten, was dem Anstieg
des Anteils an GWKG entspricht. Betrachtet man die Korngrößenverteilungen, kann
man annehmen, dass ab einer Verformungstemperatur von 300°C die Sättigungskorn-
größe erreicht ist. Ab dieser Temperatur verschiebt eine Zunahme der Verformungstem-
peratur die Kurven zu größeren Korngrößen hin.
Das Aspektverhältnis, d.h. das Verhältnis von großer zu kleiner Halbachse bei einer an
die Kornform angepassten Ellipse, nach HPT-Verformung wird in [50] verglichen mit
dem Aspektverhältnis nach der Verformung durch reine Scherung (Gleichung 3.7). Die
in [50] für NiAl erhaltenen Werte liegen für alle Temperaturen, Ausgangsorientierungen
und Verformungsgrade zwischen 2,5 und 2,8. Für eine theoretische HPT-Verformung
der in dieser Arbeit untersuchten Proben mit γ = 60 für zwei Rotationen würde sich mit
Gleichung 3.7 ein Wert von 3602 ergeben. Dies ist wenig sinnvoll und stimmt nicht mit
den experimentell erhaltenen Ergebnissen überein. Grund dafür ist die Kornfragmentie-
rung, die die Korngröße beschränkt und damit zu große Aspektverhältnisse unmöglich
macht. Im Vergleich zu [50] kleinere Werte findet man für Verformungstemperaturen
ab 200°C. Dies kann mit dem verstärkten Einsetzen von CDRX zusammenhängen, da
die so rekristallisierten Körner kleinere Aspektverhältnisse aufweisen. Wie erwartet ist
das Aspektverhältnis nach der Scherung größer als im Ausgangszustand.
Die Kornneigung hängt nur schwach von der Verformungstemperatur ab. Ab einer
Verformung von γ = 19 erwartet man nach Gleichung 3.4 einen Neigungswinkel von
unter 3° für die einfache Scherung; für die in dieser Arbeit betrachteten Proben erhält
man für zwei Rotationen einen theoretischen Winkel von θ ≈ 1°. Diese Werte erreicht
man allerdings nur für die kontinuierliche Verformung eines Ausgangskornes, in dem
keine Kornfeinung auftritt. So erwartet man für durch DRX entstandene Körner höhere
Werte.
Die großen Körner in HPT23 bzw. HPT100 sind günstig orientiert bzgl. der Verfor-
mung über die Gleitsysteme {110}<111> bzw. {112}<111>. In HPT23 ergibt sich für
das Korn mit D2-Orientierung mit Gleichung 6.1 ein Wert von mES = 1. Dies kann
erklären, warum hier noch keine Fragmentierung in kleinere Körner aufgetreten ist.
Die großen Standardabweichungen für die in Abbildung 5.11 gezeigten Parameter zei-
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gen die große Inhomogenität der Proben, die besonders bei Verformungstemperaturen
von 23°C und 100°C auftritt. Die Standardabweichung kann hier als mittlere Abwei-
chung vom Mittelwert verstanden werden. Die Interpretation, dass innerhalb der einfa-
chen Standardabweichung etwa 68% der Werte liegen, ist nur bei Normalverteilungen
richtig und kann hier nicht angewendet werden.
Einfluss des hydrostatischen Druckes
Der während der Verformung aufgewendete Druck beeinflusst nicht nur die Verform-
barkeit der Proben, sondern wirkt sich auch auf das entstehende Gefüge aus, wenn auch
der Einfluss geringer ist als jener der Verformungstemperatur. Besonders deutlich ist
die Änderung der Korngröße mit dem Druck bei den bei 500°C verformten Proben. Die
Korngröße nimmt mit steigendem hydrostatischen Druck ab. Hier unterdrückt der hohe
Druck die bei dieser Temperatur stark ablaufende dynamische Rekristallisation. Dies
wird mit der durch den Druck erschwert ablaufenden Diffusion begründet [55, 114].
Der kleinere Diffusionskoeffizient erschwert die diffusionskontrollierte Annihilation von
Versetzungen und führt zu einer größeren Versetzungsdichte während der Verformung.
Diese höhere Versetzungsdichte führt bei HPT500 zu einer mit steigendem Druck kleine-
ren Korngröße, da das Kornwachstum erschwert wird. Außerdem erfolgt eine schnellere
Bildung von GWKG aus KWKG (CDRX).
Der Einfluss des hydrostatischen Druckes auf die Korngröße bei einer Verformungstem-
peratur von 400°C ist weit weniger stark, eventuell wird der geringere Diffusionskoef-
fizient nicht so stark von dem veränderten hydrostatischen Druck beeinflusst. In [46]
wird beschrieben, dass ein höherer Druck während der Verformung durch Freiwerden
von überschüssigen Leerstellen und höhere Annihilation der Versetzungen bei Druck-
entlastung zu einer kleineren Versetzungsdichte nach der Verformung führt. Dies kann
den höheren Anteil an GWKG in der bei 8 GPa und 500°C verformten Probe erklären.
Bei RT ist der Druckeinfluss vermutlich vorwiegend interessant für Aktivierung der
Gleitsysteme, da hier die Diffusion aufgrund der viel niedrigeren Temperatur nach
Arrhenius geringer ist.
Die bei höheren Verformungstemperaturen verstärkt ablaufende dynamische Rekris-
tallisation führt zu einem steigenden Anteil an Körnern mit einer Orientierung, die
einer geneigten Würfellage entspricht. Diese Körner haben einen größeren äquivalenten
Korndurchmesser als Körner anderer Orientierungen. Hier findet man Kornwachstum,
das umso ausgeprägter ist, je geringer der Druck ist.
Einfluss des Verformungsgrades
Mit zunehmender Verformungstemperatur wird das Gefüge für verschiedene Verfor-
mungsgrade homogener und die Korngrößen gleichen sich an. Die Ergebnisse legen
nahe, dass bei der Verformung bei 500°C und 8 GPa die Sättigungskorngröße schon bei
einer Verformung von γ ≈ 45, erreicht ist, während es bei den niedrigeren Temperaturen





Die Beugungsbilder aus den Texturmessungen mit Synchrotronstrahlung zeigen, dass
sich während der Verformung keine anderen Phasen in der Probe gebildet haben. Die
auftretenden Peaks sind diejenigen, die man für B2-Strukturen erwartet. Die mit der
Bragg-Gleichung berechneten Winkel stimmen mit den experimentell erhaltenen gut
überein. Zusätzliche Peaks treten nicht auf. Auch bei den EBSD-Messungen können kei-
ne von NiAl verschiedenen Phasen ausgemacht werden. Bei anderen intermetallischen
Verbindungen tritt während der HPT-Verformung Entordnung bzw. Amorphisierung
auf. Entordnung findet man beispielsweise in Ni3Al und Cu3Al, Amorphisierung in
NiTi [109]. Dies kommt in NiAl nicht vor.
Wie bei der Verformung mittels ECAP ist der Verformungsmechanismus bei HPT die
einfache Scherung. Man findet bei der Torsion eine Umwandlung der Ausgangstex-
tur zu einer typischen Schertextur bzw. bei den höheren Verformungstemperaturen zu
einer kombinierten Scher-/Rekristallisationstextur mit einer starken geneigten Würfel-
komponente. Verformungsgrad, Druck sowie Verformungstemperatur beeinflussen die
Textur, wobei der Einfluss der Temperatur am größten ist.
Bei CDRX entstehen im Allgemeinen die gleichen Texturkomponenten wie bei der
Scherverformung. Eine Ausnahme bildet die Würfelkomponente, die nicht durch Sche-
rung entsteht [14]. Diese Würfelkomponente wird durch den Scherprozess aus der idea-
len Lage herausgedreht und erscheint in PF oder ODF-Schnitten als sogenannte „ge-
neigte Würfellage”. Dies wurde zum ersten Mal experimentell nachgewiesen von Tóth
et al. [105] für Cu und von Skrotzki et al. [99] für hochreines Al bestätigt.
Sowohl E-Modul als auch Fließspannung sind bei NiAl stark anisotrop [74]. Unter-
schiedliche Texturen beeinflussen daher, ebenso wie dies beispielsweise die Korngröße
tut, die Festigkeit des Materials. Möglichst harte Proben können unter Beachtung der
Textur geeignet aus den HPT-Scheiben herausgeschnitten werden, wenn diese ausrei-
chend groß sind. Eine starke F -Komponente, wie man sie z.B. in Probe HPT300 findet,
ergibt eine hohe Festigkeit in Scherrichtung. Diese Richtung ändert sich jedoch entlang
der Probe, sodass man zu möglichst hohen Radien gehen müsste, um diese Änderungen
klein zu halten. Auch mit anderen dominierenden Komponenten, beispielsweise D2 in
HPT100 oder der geneigten Würfellage in HPT500, lassen sich Proben geeignet aus einer
dickeren HPT-Scheibe herausschneiden. Um ein Optimum an Festigkeit zu erreichen,
muss allerdings auch die Korngröße bzw. Versetzungsdichte betrachtet werden.
Einfluss der Temperatur
Die Verformungstemperatur hat einen großen Einfluss auf die entstehende Textur; man
findet für steigende Verformungstemperatur einen Übergang von einer reinen Scher-
textur zu einer gemischten Scher- und Rekristallisationstextur. Grund sind die von der
Temperatur abhängigen kritischen Schubspannungen für die Aktivierung der unter-
schiedlichen Gleitsysteme sowie die mit steigender Temperatur stärkere Neigung zur
dynamischen Rekristallisation. Dies zeigt der starke Anstieg des Volumenanteils für
die geneigte Würfellage, die nicht durch Scherung, sondern dynamische Rekristallisa-
tion entstanden ist, mit der Temperatur. Unerwartet ist das Auftreten der geneigten
Würfellage schon bei niedrigen Temperaturen, hier bei 100°C. Grund ist vermutlich die
durch die sehr starke Verformung auftretende hohe Versetzungsdichte. Die Intensität
der geneigten Würfellage steigt mit der Verformung an; da mit steigender Verformung
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auch ein Anstieg der Versetzungsdichte zu erwarten ist, korrelieren diese Größen. Die
geneigte Würfellage findet sich nicht in den Simulationen, da sie keine Verformungs-
texturkomponente ist, sondern durch Rekristallisation entsteht.
Die Simulationen mit dem VPSC-Modell zeigen, dass bei Aktivierung der Gleitsysteme
{110}<110> sowie {110}<100> die F -Komponente die vorherrschende Komponente
ist, während alle anderen sehr schwach sind. Diese Gleitsysteme werden oberhalb der
BDTT aktiviert. In den Experimenten findet man ein Erstarken der F -Komponente
mit steigender Temperatur. So hat bei einer Verformung bei 8 GPa die F -Komponente
den höchsten Volumenanteil bei Verformungstemperaturen von 300°C und 400°C. In
[50] wurde bei noch höheren Temperaturen (800K und höher) verformt und nur die F -
und die geneigte Würfelkomponente gefunden. Hier findet man damit die Textur, die
man aufgrund der Simulation und der angenommenen dynamischen Rekristallisation
erwartet.
Eine mit der mit den Gleitsystemen {112}<111>1 und {110}<100> simulierten Tex-
tur vergleichbare Orientierungsverteilung findet man für Probe HPT23. Hier sind J-
und J̄- Komponente noch recht stark; auch F - und D1- Komponente treten auf. Ei-
ne Betätigung von Gleitsystem {112}<111> tritt bei niedrigen Temperaturen auf, bei
RT-Verformung findet man damit auch die erwartete Textur. D1-, D2- sowie J- und J̄-
Komponente entstehen somit durch Verformung über das Gleitsystem {110}<111>,
treten also vorwiegend bei Verformungstemperaturen unterhalb der BDTT auf, der
Volumenanteil sinkt daher bei steigender Verformungstemperatur.
Zwischen 200°C und 300°C tritt der Wechsel des sekundären Gleitsystems auf, der zu
veränderten Abweichungen von der idealen Lage führt. Eine negative Abweichung von
ϕ1 bedeutet eine Rotation um die z-Achse in Scherrichtung. Die große Abweichung der
Würfelkomponente von der idealen Lage wird in [50] wie folgt erklärt: Bei der dynami-
schen Rekristallisation werden entstehende Körner mit Würfelorientierung direkt weiter
verformt. Bei der Verformung aus der Würfellage über das Gleitsystem {110}<110>
kommt es zur Rotation um die Radialrichtung. Für Körner mit F -Orientierung tritt
bei Verformung über {110}<100> keine Rotation auf, da hier die Gleit- und Scher-
richtung übereinstimmen. Verformen sich diese Körner bei den höheren Temperaturen
über {110}<110>, tritt wieder Rotation auf, was die hohen Abweichungen bei dieser
Komponente erklärt.
Einfluss des hydrostatischen Druckes
Die Änderung des während der Verformung aufgebrachten Druckes beeinflusst die Tex-
tur ebenso wie die Verformungstemperatur, allerdings in weit geringerem Maße. Durch
die Änderung des Druckes kommt es nicht zu einem Wechsel der aktiven Gleitsysteme,
stattdessen verändern sich beispielsweise Diffusionsprozesse. Dies sieht man an dem
mit dem Druck absinkenden Volumenanteil der geneigten Würfellage bei den Proben
HPT400 und HPT500. Hier behindert der hydrostatische Druck die dynamische Rekris-
tallisation und stärkt damit die Schertextur, hier in Form der F -Komponente.
1Die Gleitsysteme {112}<111> und {110}<111> unterscheiden sich nur wenig und treten beide auf.




Mit steigender Verformung ist ein Erstarken der Textur zu erwarten, allerdings ist
das Verhalten der unterschiedlichen Komponenten abhängig von den aktiven Gleitsys-
temen. Dies zeigt sich beispielsweise an den Komponenten J bzw. J . In Simulatio-
nen findet man, dass bei Aktivierung aller möglichen Gleitsysteme, d.h. {110}<100>,
{110}<110> und {112}<111>, die Intensität dieser Komponente mit steigender Ver-
formung abnimmt (Abbildung A.10). Dies findet man experimentell auch für Tempe-
raturen ab 100°C. Für Probe HPT23 nimmt der Volumenanteil dagegen zu, da hier
vor allem das Gleitsystem {110}<100> genutzt wird. Probe HPT23 weist eventuell
auch eine Inhomogenität auf, die nicht nur vom Verformungsgrad abhängt, sondern in
einer durch die niedrige Verformungstemperatur bedingten inhomogenen Verformung
begründet liegt. Dies würde die stark wechselnden Volumenanteile und Intensitäten
erklären. Der Anstieg der Intensität mit der Verformung für die geneigte Würfella-
ge (Abbildung A.8), der nicht bei allen Proben mit einem steigenden Volumenanteil
zusammenfällt, bedeutet eine Schärfung der Textur.
Abweichung von der idealen Lage
Die Abweichung in ϕ1 von der idealen Lage wird beeinflusst von vier verschiedenen Pa-
rametern: der Orientierung, d.h. der Komponente, dem Druck, der Temperatur sowie
der Verformung. Die Ergebnisse aus Kapitel 5 zeigen, dass der Einfluss in dieser Rei-
henfolge abnimmt. Die unterschiedlichen Werte der Abweichung für die F -Komponente
können in Anlehnung an [50] mit dem Wechsel des aktivierten Gleitsystems erklärt
werden: Erfolgt die Verformung über das Gleitsystem {110}<100>, fallen für die F -
Komponente Gleitrichtung und Scherrichtung zusammen. Wird über {110}<110> ver-
formt, sind Gleitrichtung und Scherrichtung nicht mehr parallel und es kommt zu einer
Rotation um die Radialrichtung in negativer Richtung. Das Gleiche gilt für die Verfor-
mung der Würfelkomponente über das Gleitsystem {110}<110>.
6.3.4. Drehmoment-Messungen
Zur Charakterisierung von Verformungsvorgängen werden üblicherweise Spannungs-
Dehnungs-Kurven betrachtet. Die für diese Arbeit aufgenommenen Drehmoment-Dreh-
winkel-Diagramme sind diesen jedoch äquivalent, wenn man von einer kontinuierlichen
Verformung ausgeht (Abschnitt 3.4.4). Ein Drehmoment-Drehwinkel-Diagramm sollte
somit auf die gleiche Art interpretierbar sein wie übliche Spannungs-Dehnungs-Kurven.
Solche findet man in der Arbeit von Klöden [50] für die Hochdrucktorsion von NiAl
unter einem hydrostatischen Druck von 400 MPa und bei Verformungstemperaturen
von 900 K bis 1100 K. Dort tritt schon bei Verformungen von γ ≈ 8 eine Sättigung
in der Scherspannung auf, die mit dem gleichbleibenden Anteil von KWKG sowie der
Korngröße korreliert. Dies wird mit einem Gleichgewicht zwischen der Erzeugung und
Vernichtung von KWKG erklärt. Die im Gegensatz dazu in dieser Arbeit bis zu einem
Drehwinkel von mindestens 200° (γ ≈ 17) vorliegende Verfestigung weist darauf hin,
dass mehr Versetzungen erzeugt als vernichtet werden. Grund könnte die niedrigere
Verformungstemperatur sowie die größere Verformungsrate von 10−1/s verglichen mit
10−4/s und kleiner in [50] sein, die zu einer geringeren Annihilation über Kletter- und
Quergleitprozesse führen.
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Das Auftreten eines Peaks am Anfang einer Spannungs-Dehnungs-Kurve wird in [43]
mit dem Einsetzen von dynamischer Rekristallisation begründet. Auch in [50] werden
die Peaks als Hinweis auf DRX gesehen: Bis zum Erreichen des Spannungsmaximums
liegt reine Verformung vor, dann setzt DRX ein. In der vorliegenden Arbeit treten diese
Peaks nur für die Verformung bei Temperaturen bis 200°C auf, bei höheren Temperatu-
ren findet man reine Verfestigung. Da die Ergebnisse aus Textur- und Gefügeuntersu-
chungen klar auf dynamische Rekristallisation bei den höheren Verformungstemperatu-
ren hindeuten, muss das Vorliegen von DRX nicht zwingend zu einem Spannungspeak
führen. Es ist möglich, dass durch die sehr hohen Verformungsgrade aufgrund der im
Vergleich zu [50] dünnen Proben die Erzeugung von Versetzungen sowie deren An-
sammeln in Korngrenzen gleichzeitig einsetzen, während bei niedrigeren Temperaturen
sowie Verformungsgraden die DRX verspätet einsetzt und so den Spannungs- bzw.
Drehmomentpeak bildet. Nicht ausgeschlossen werden kann ein Rutschen der Proben
zu Beginn der Verformung bei den niedrigen Temperaturen, was ebenfalls zu einem
Spannungspeak führen würde. Nimmt man an, dass bei den niedrigen Temperaturen
die Verformung nur bis zum Erreichen des Peaks abläuft und die Proben dann rutschen
(Spannungsabfall), erhält man nur sehr geringe Verformungen, die etwa bei γ = 0, 5
liegen. Da die Korngrößen nach der HPT-Verformung jedoch kleiner sind als die nach
ECAP mit γ = 1, 15, muss es auch nach dem Spannungsabfall zu Verformung kommen.
Darauf deutet auch die Verfestigung hin, die nach dem Spannungspeak einsetzt.
In [112] wird der Einfluss des hydrostatischen Druckes auf die Drehmoment-Verfor-
mungskurven diskutiert. Auch hier werden für geringere Drücke niedrigere Drehmo-
mente gemessen. Wetscher et al. argumentieren, dass das gemessene Drehmoment nicht
nur zur plastischen Verformung der Probe aufgewendet wird, sondern ein Teil auch auf
die zwischen den Stempeln herausgedrückte Kante wirkt. Je größer nun der hydrosta-
tische Druck, desto größer muss auch das zur Überwindung der Reibung notwendige
Drehmoment sein. Dies schließt einen Einfluss des hydrostatischen Druckes auf die Ver-
formung der Probe nicht aus; allerdings ist dieser demnach geringer als die Messungen
vermuten lassen.
6.3.5. Härtemessungen
Die Härte einer Probe, d.h. der Widerstand gegen das Eindringen eines Fremdkörpers,
kann im vorliegenden Fall durch drei Faktoren beeinflusst werden. Das Einbringen
von Versetzungen durch Verformung (Verformungsverfestigung bzw. Kaltverfestigung)
erhöht die Festigkeit und damit die Härte, da Versetzungen füreinander Hindernisse
darstellen und so die (weitere) Verformung behindert wird. Die Erhöhung der Fließ-




Korngrenzen wirken ebenfalls als Barriere für die Versetzungsbewegung (Feinkornhär-
tung). Durch die unterschiedliche Orientierung des Nachbarkornes kann die Versetzung
nicht auf dem gleichen Gleitsystem weiterlaufen; möglicherweise ist für die Aktivierung
des Gleitsystems im Nachbarkorn eine höhere Spannung notwendig. Versetzungen stau-
en sich dann vor der Korngrenze auf. Beschrieben wird der Festigkeitszuwachs, d.h. die
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Eine gesteigerte Härte kann auch durch die Textur hervorgerufen werden, da je nach
Orientierung der Körner unterschiedliche kritische Spannungen zur Aktivierung von
Versetzungsbewegungen nötig sind und gleichzeitig die Verformung der Körner kompa-
tibel sein muss, sodass keine Lücken oder Überdeckungen entstehen. Der Taylorfaktor
gibt dabei an, um wie viel höher die Spannung im Vergleich zur kritischen Schubspan-
nung im Einkristall sein muss.
Die Änderungen der Mikrohärte-Werte für die bei 500°C und verschiedenen Drücken
HPT-verformten Proben (Abbildung 5.29b) kann zum Teil durch Korngrenzenhärtung
erklärt werden. Der äquivalente Korndurchmesser nimmt mit zunehmendem hydrosta-
tischen Druck ab; bei größeren Drücken ist also eine aufgrund der Kornfeinung größere
Härte zu erwarten. Die Hall-Petch-Gleichung beschreibt den Härtungsmechanismus al-
lerdings nicht alleine, da kein linearer Zusammenhang zwischen Mikrohärte und dem
Kehrwert der Wurzel aus der Korngröße besteht (Abbildung 6.2b). Die Versetzungs-
dichte der geometrisch notwendigen Versetzungen innerhalb der Körner ist bei diesen
Proben sehr klein, der Anteil an Großwinkelkorngrenzen liegt für alle Proben bei über
80%. Die Gesamtversetzungsdichte ist jedoch aus EBSD-Messungen nicht bestimmbar.
Unterschiede hierin können die Abweichungen von der Hall-Petch-Beziehung erklären.
Die Texturen sind für die bei 500°C verformten Proben ähnlich, sodass diese nicht zu
Unterschieden in der Mikrohärte führen sollten.
Die Änderung der Mikrohärten mit der Verformungstemperatur bei Verformung bei
einem Druck von 8 GPa korreliert mit der Änderung der Korngrößen; die größte Här-
te findet man bei der bei 300°C verformten Probe. Allerdings besteht kein linea-
rer Zusammenhang zwischen Mikrohärte und Inversen der Wurzel aus der Korngröße
(Abbildung 6.2a). Bei höheren Temperaturen führt möglicherweise eine geringere Ver-
setzungsdichte zu einer geringeren Härte als bei vergleichbarer Korngröße und niedrige-
rer Verformungstemperatur. Proben, in denen Rekristallisation stattgefunden hat, wie
beispielsweise die Ausgangsprobe oder die bei 500°C HPT-verformte Probe, weisen eine
geringere Versetzungsdichte und damit eine kleinere Härte auf im Vergleich zu Proben,
in denen keine Rekristallisation auftritt. Das gleiche Verhalten findet man für die Ände-
rung der Fließspannung, vergleiche dazu Abbildung 6.3 aus [53] von Krasilnikov et al.
für Nickel. Diese Grafik zeigt, dass die Fließspannung nur dann Hall-Petch-Verhalten
zeigt, wenn die Körner keine Unterstruktur, z.B. KWKG, aufweisen. Für Körner mit
Unterstruktur erhöht sich die Fließgrenze.
Eine modellbasierte Umrechnung von Härten in Festigkeiten ist nicht möglich auf-
grund der unterschiedlichen Werkstoffbeanspruchung bei Härteprüfung und Zugver-
such. Während im Zugversuch ein einachsiger Spannungszustand vorliegt, ist der Span-
nungszustand für die Härteprüfung nach Vickers dreiachsig. Für bestimmte Material-
klassen, vor allem bei Stählen, ist es jedoch möglich, empirische Beziehungen aufzu-
stellen. Die in E DIN EN ISO 18265:2011-03 enthaltenen Umwertungstabellen haben
jedoch nur „informativen Charakter” [3, S. 6] und gelten nur für Makrohärten. Bei der
Bestimmung von Mikrohärten tritt durch die Aufwölbung bzw. Absenkung von Ma-
terial neben der Eindruckstelle ein im Vergleich zur Makrohärtemessung viel größerer
Fehler auf, sodass hier eine Umwertung nicht möglich ist. Qualitativ gilt jedoch, dass
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(a)
(b)
Abbildung 6.2.: Auftragung der Mikrohärte über dem Inversen der Wurzel der Korn-
größe. In (a) sind die bei 8 GPa und verschiedenen Temperaturen HPT-verformten
Proben sowie die Ausgangsprobe aufgetragen, in (b) die bei 500°C und verschiedenen
hydrostatischen Drücken. In (a) sind die Verformungstemperaturen in °C, in (b) die
hydrostatischen Drücke in GPa angegeben. Man beachte die abweichende Skala . Vgl.
auch Abbildung 6.3.
bei höheren Härten auch größere Festigkeiten auftreten.
6.3.6. Zugversuche und Bruchflächen
Bei der Diskussion über feinstkörnige bzw. nanokristalline Materialien wird meist eine
verbesserte Festigkeit sowie Duktilität angesprochen. Dabei wird oft auf Paper [107]
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Abbildung 6.3.: Festigkeiten als Funktion der Korngröße für Ni (nach [53]).
von Valiev und Alexandrov verwiesen, in dem die Duktilität sowie Festigkeit von ver-
schieden stark verformten Cu- und Ti-Proben untersucht wird. Es wird gezeigt, dass die
Festigkeit mit der Verformung zunimmt, dass aber gleichzeitig die Duktilität verform-
ter Proben mit zunehmendem Verformungsgrad verbessert wird. Für massive plastische
Verformung (für Cu 16 ECAP-Durchgänge, für Ti 5 HPT-Umdrehungen) erreicht man
eine hohe Festigkeit gepaart mit einer Duktilität, die nur leicht unter der für grobkör-
niges Material liegt. Massive plastische Verformung kann damit, im Vergleich zu mäßig
starker plastischer Verformung, die Duktilität bei gleichzeitiger Anhebung der Festig-
keit verbessern. Das dabei vorliegende homogene Gefüge zeichnet sich durch kleine
Körner und einen hohen Anteil an GWKG aus.
Duktilität ist in den hier vorliegenden NiAl-Proben allerdings nicht vorhanden; in den
Zugversuchen konnte vor dem Bruch keine plastische Dehnung festgestellt werden. Die
starke Kornfeinung sowie der hohe Anteil an GWKG für die bei 500°C verformte Probe
führen damit nicht zwangsläufig zu einer Verbesserung der Duktilität.
Wird keine makroskopische Verformung festgestellt, spricht man laut [71] von einem
Sprödbruch. Als „Spaltbruch” wird die „mikroskopisch spröde Modifikation des Ge-
waltbruches” [71, S. 104] bezeichnet. Hier erfolgt der Bruch nahezu verformungslos
senkrecht zur größten Zugspannung. In den REM-Bildern sind keine Anzeichen für
plastische Verformung zu erkennen, sodass hier von einem Spaltbruch ausgegangen
werden kann.
Bei der bei 500°C verformten Probe sieht man deutlich die Kornoberflächen; hier ver-
läuft der Bruch vorwiegend interkristallin. Für die bei 300°C verformten Proben über-
wiegen transkristalline Risse.
In [63] wurde für gegossene Zugproben bei Versuchen mit 0,1 MPa hydrostatischem
Druck ebenfalls eine Mischung aus trans- und interkristallinem Bruch gefunden, wo-
bei transkristalline Bruchflächen überwogen. Bei höheren Verformungsdrücken beim
Zugversuch, die aber hier nicht vorliegen, waren interkristalline Risse vorherrschend.
Die Bruchspannung ist gegenüber grobkörnigerem Material erhöht. Dieses Verhalten
kennt man aus der Hall-Petch-Beziehung für Festigkeiten. Da für die hier betrachte-
ten Proben aufgrund der unterschiedlichen Verformungstemperaturen unterschiedliche
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Unterstrukturen, wie bspw. verschieden große Versetzungsdichten, erwartet werden, ist
eine Proportionalität von Bruchspannung und Inversem der Wurzel aus der Korngröße
nicht gegeben.
6.4. Vergleich von Hochdrucktorsion und
Gleichkanalwinkelpressen
Bei beiden Verfahren, der Hochdrucktorsion und dem Gleichkanalwinkelpressen, wirkt
der gleiche Verformungsmechanismus, die einfache Scherung. Man erwartet daher, bei
der Charakterisierung auf Gemeinsamkeiten zu stoßen und beispielsweise in beiden Fäl-
len eine Schertextur zu finden. Allerdings unterscheiden sich die beiden Verformungs-
verfahren in einigen wichtigen Punkten: Zum einen ist der Verformungsgrad sehr unter-
schiedlich. Nach einem ECAP-Durchgang hat die Probe eine Verformung von γ = 1, 15
erfahren, während man für die hier betrachteten Proben nach einer Rotation bei HPT
auf etwa γ = 31 am Rand der Probe kommt. Inhomogenitäten bilden sich aufgrund der
unterschiedlichen Geometrien verschieden aus. So findet man bei ECAP Unterschiede
in Textur und Gefüge in Normalenrichtung, während man bei HPT den unterschiedli-
chen Verformungsgrad in Radialrichtung bedenken muss. Form und Größe der Proben
unterscheiden sich stark; ein „Upscaling”, d.h. die Durchführung des Prozesses im in-
dustriellen Maßstab, ist bei ECAP möglich und wurde auch schon realisiert [5]. Mittels
HPT verformte Materialien werden dagegen bisher nicht industriell genutzt. Bei den
hier verformten Proben lag ein bedeutender Unterschied im aufgebrachten Gegen- bzw.
hydrostatischen Druck, der bei der HPT-Verformung um bis zu zwei Größenordnungen
größer war. Daher konnten bei der ECAP-Verformung die Proben bei RT auch nicht
ohne Zerbrechen verformt werden.
Die unterschiedlich starke Verformung führt zu einer unterschiedlich starken Verset-
zungserzeugung. Damit ergibt sich eine sehr viel stärkere Kornfeinung in den HPT-
Proben für jeweils gleiche Verformungstemperatur. Während man bei den HPT-ver-
formten Proben bei 300°C Verformungstemperatur schon im Bereich der Sättigungs-
korngröße ist, ist diese bei den ECAP-verformten Proben noch nicht erreicht. Auch
die durch dynamische Rekristallisation entstandene geneigte Würfelkomponente findet
man in den ECAP-Proben nicht. Nimmt man an, dass diese durch CDRX entstanden
ist, kann man folgern, dass die Verformung und damit die Versetzungsdichte bei ECAP
für diesen Prozess noch nicht groß genug ist, um die Textur- und Gefügeentwicklung zu
dominieren. Dies sieht man auch an dem wesentlich geringeren Anteil an GWKG bei
den ECAP-Proben im Vergleich zu HPT100 bis HPT500. Die bei der ECAP-Verformung
im Vergleich mit dem äußeren Rand der HPT Probe etwas geringere Verformungsge-
schwindigkeit in der Größenordnung von 10−2/s , verglichen mit 10−1/s, führt zu einer
etwa um 50 K niedrigeren Spröd-duktil-Übergangstemperatur (Abbildung 3.1c). Dieser
Effekt wird allerdings überlagert durch die großen Unterschiede im verwendeten Druck.
Die Unterschiede in den Texturen, die sich beispielsweise in den verschieden hohen
Volumenanteilen der Komponenten zeigen, lassen sich im Hinblick auf die aktivier-
ten Gleitsysteme diskutieren. Die bei HPT starke F -Komponente sowie die ab 300°C
recht schwachen E- und J-/J̄-Komponenten weisen auf die Systeme {110}<110> und
{110}<100> hin, während bei den ECAP-Proben mit den relativ starken E- und J-
/J̄-Komponenten die Verformung über {110}<111> noch eine nicht zu vernachlässi-
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gende Rolle spielt. Simulationen, die die Gleitsysteme {110}<110>, {110}<100> sowie
{112}<111> berücksichtigen, zeigen, dass mit steigender Verformung die Komponen-
ten F und D1 stärker werden, während D2, J und J abnehmen (Abbildung A.10). Dies
kann man auch hier beobachten (Abbildung 5.31).
6.5. Verformung der Einkristalle
Auch bei Einkristallen ist eine Verformung mittels HPT bei RT unter einem ausreichend
großen hydrostatischen Druck möglich. Um eine Sättigung für Textur und Korngröße
zu erreichen, ist eine wesentlich größere Verformung nötig als bei den Polykristallen.
In [81] wurde gezeigt, dass bei der HPT-Verformung von Ni-Einkristallen das gleiche
feinkörnige Gefüge entsteht wie bei der Verformung von Polykristallen, sobald Sätti-
gung vorliegt. Die in allen Proben auftretenden großen Korngrößen zeigen, dass dies
hier noch nicht der Fall ist.
Wie in Abschnitt 5.4.1 erläutert, soll hier nochmal darauf hingewiesen werden, dass
für die Ausgangstextur nur die Lage der Kristallachsen in Richtung Stabachse (die
spätere SPN) bekannt ist, da andere Richtungen nicht definiert sind. Die Lage der
untersuchten Volumina bezüglich der Ausgangsorientierung ist ebenfalls unbekannt.
Zwischen der mit EBSD untersuchten Stelle und den mit Synchrotron durchstrahlten
Volumina liegen für die Randpositionen jeweils Drehungen um 90° um die SPN.
Probe EK1 Der feinkörnigere Bereich, der in der EBSD-Kornkarte sowie im SE-Bild
bei Probe EK1-2 zu sehen ist, ist kein Randeffekt wie in Probe HPT23, da er sich
fast bis zur Mitte der Probe erstreckt. Die Orientierung der breiten Bänder, die we-
nige KWKG enthalten, entspricht der Ausgangstextur. Diese ist zwar an dieser Stelle
vorab nicht eindeutig bekannt, da nur die y-Achse bei der Ausgangsorientierungsbe-
stimmung genau definiert ist, man kann die x-Achse aber so wählen, dass die Über-
einstimmung von Ausgangstextur und Textur von EK1-2 sichtbar ist. Die Textur nach
der Verformung besteht aus der Ausgangsorientierung plus daraus durch Drehung um
die Radialrichtung hervorgegangene Orientierungen. Die mittels Synchrotronstrahlung
erhaltenen PF, die an einer anderen Position der Probe (Drehung um 90° um die SPN)
gemessen wurden, zeigen eine dazu um 90° um die SPN gedrehte Textur.
Bei ausreichend hoher Verformung findet man in EK1-13,7 eine Schertextur im mit
Synchrotronstrahlung untersuchten Volumenelement. Die Messungen an unterschied-
lichen Radien zeigen, wie sich die Textur mit steigender Verformung entwickelt. Die
Textur in der gesamten Probe ist allerdings noch inhomogen, wie ein Vergleich der PF
für EBSD- und Synchrotronmessung zeigt.
Probe EK2 Im Mapping von Probe EK2-2 findet sich ein großes Korn, das den Groß-
teil der Fläche ausmacht. Es ist anzunehmen, dass dieses Korn im Mittel die Ausgangs-
orientierung besitzt, während die entstandenen kleineren Körner, die charakteristisch
angeordnet sind, andere Orientierungen aufweisen. Eine Verformung von theoretisch
γ ≈ 63, die hier zwei Umdrehungen entspricht, reicht nicht aus für die Ausbildung ei-
nes homogenen Gefüges mit für SPD-Verfahren typischen kleinen Körnern. Die aus dem
Mapping erhaltene Polfigur zeigt eine um die Radialrichtung gedrehte F -Komponente,
die recht stark ist und der Ausgangsorientierung entspricht. Betrachtet man eine Teil-
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menge der Körner (hier das Mapping ohne das beschriebene große Korn), die aus den
im Mapping erkennbaren „Streifen” besteht, sieht man eine „Ausschmierung” der Tex-
tur um die Komponente mit der maximalen Intensität. Die neuen Körner entstehen
also durch Rotation aus der Ausgangsorientierung heraus. Die mittels Synchrotron-
strahlung gefundene Textur entspricht zu einem großen Anteil der um 90° um die SPN
gedrehten Textur aus den EBSD-PF, was die Vermutung stützt, dass es sich hierbei
um die Ausgangsorientierung handelt. Die zweite auftretende Komponente scheint aus
dieser durch Drehung um die Radialrichtung entstanden zu sein. Zwei Rotationen rei-
chen damit noch nicht aus, um in der ganzen Probe eine homogene Schertextur zu
erzeugen.
6.6. Vergleich der verschiedenen Methoden zur
Texturmessung
Texturuntersuchungen mittels EBSD sind möglich, jedoch zeigt sich im Vergleich mit
anderen Methoden, z.B. der Messung mit Synchrotronstrahlung, dass die Statistik sehr
schlecht ist und die gemessene Textur nicht immer repräsentativ für die gesamte Probe
ist. Das untersuchte Volumen ist abhängig von der Art und Dauer des Mappings, es ist
jedoch immer sehr viel kleiner als bei der Messung mit Synchrotronstrahlung. Für sehr
homogene Proben können jedoch auch mittels EBSD-Untersuchungen repräsentative
Texturen gemessen werden, z.B. an rekristallisierten Proben (vgl. Abschnitt 5.2.4.4).
Eine grobe Abschätzung des untersuchten Volumens und der Anzahl der erfassten Kör-
ner soll hier beispielhaft für zwei Proben gegeben werden. Da es nur um einen Vergleich
der Größenordnungen geht, soll hier auf eine Abschätzung der Messunsicherheiten ver-
zichtet werden.
Probe HPT500 wurde im April 2011 erstmals am DESY vermessen. Die Strahlfläche be-
trug 1,5 x 0,5 mm2. Das Volumen der Probe betrug 0,81 x 1,12 x 9,14 mm3. Durchstrahlt
wurde damit der gesamte Querschnitt des Probenpins auf einer Höhe von 0,5 mm; das
durchstrahlte Volumen beträgt damit 0,81 x 1,12 x 0,5 mm3 und damit etwa 0,45 mm3.
Bei späteren Messungen war der Strahlquerschnitt kleiner; Probe HPT23,6rot wurde im
Mai 2013 mit einem Strahl des Querschnitts 0,5 x 0,5 mm2 untersucht; damit war nicht
der gesamte Querschnitt des Pins im Strahl. Das durchstrahlte Volumen ändert sich
hier leicht beim Drehen der nicht rotationssymmetrischen Probe mit den Maßen 0,75 x
1,10 x 9,21 mm3 und liegt zwischen 0,188 mm3 und 0,275 mm3. Nimmt man der Einfach-
heit halber kugelförmige Körner an, so ergibt sich für HPT500 mit einem Kornvolumen
von 0,104 µm3 eine Anzahl von 4,33 x 109 Körnern im mit Synchrotronstrahlen unter-
suchten Volumen, für HPT23,6rot sind es 23248,56 µm3 und damit zwischen etwa 8000
und 11800 Körnern.
Das Volumen, aus dem die Informationen bei den EBSD-Mappings stammen, ist we-
sentlich kleiner. Die Eindringtiefe der Elektronen kann allerdings nicht genau bestimmt
werden. Zur Abschätzung soll hier auf einen Artikel von Harland et al. [36] verwiesen
werden, der für eine Beschleunigungsspannung von 30 kV in Nickel eine Eindringtiefe
von 10 nm gefunden hat. Ein an Probe HPT500 durchgeführtes Mapping mit Größe 10
x 100 µm2 entspricht damit einem untersuchten Volumen von 10−8 mm3. Für HPT23,6rot
betrug die Größe eines Mappings 432 x 173,6 µm2, was ein Volumen von 7,5 x 10−7 mm3
ergibt. Das entspricht 1183 Körnern für HPT500 bzw. 478 Körnern für HPT23,6rot. Hier
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wurde angenommen, dass verwertbare Informationen nur aus den Flächenanteilen kom-
men, in denen nur ein Korn in der Tiefe erfasst wird, sonst entstehen nicht indizierbare
Doppelpattern. Damit entspricht die Anzahl der Körner im Volumen denen des Map-
pings.
Während die Synchrotron-Messung ein sehr großes Volumen und damit eine große An-
zahl an Körnern erfasst und damit ein vollständiges Bild der Textur an der untersuchten
Stelle liefert, reicht das untersuchte Volumen bei den EBSD-Messungen nicht immer
aus, um mehr als die lokale Textur zu zeigen. Da die Textur für Probe HPT500 homogen
ist, findet man für EBSD- und Synchrotronmessungen die gleichen Texturen, während
die EBSD-Messungen bei Probe HPT23,6rot mit halb so vielen Körnern nicht die mittels
Synchrotronmessung erhaltene Textur zeigen.
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Nickel-Aluminium-Proben wurden bei Temperaturen um die Spröd-duktil-Übergangs-
temperatur, d.h. zwischen 23°C und 500°C, massiv verformt. Die verwendeten Verfah-
ren sind das Gleichkanal-Winkelpressen (ECAP) sowie die Hochdrucktorsion (HPT).
Mittels ECAP wurden Polykristalle, mittels HPT Poly- und Einkristalle verformt. Un-
tersucht wurde schwerpunktmäßig die Textur- sowie die Gefügeentwicklung bei der Ver-
formung in Abhängigkeit der Verformungstemperatur (ECAP, HPT), des aufgebrach-
ten Druckes (HPT) sowie des Verformungsgrades (HPT). An einzelnen HPT-Proben
wurden während der Verformung Drehmomentmessungen sowie zusätzlich Untersu-
chungen der Mikrohärte und Zugversuche durchgeführt.
Die Verformbarkeit der Proben steigt mit wachsender Verformungstemperatur und stei-
gendem Gegen- oder hydrostatischem Druck. Es zeigt sich, dass sowohl ECAP als auch
HPT zu einer massiven Kornfeinung führen, die bei den HPT-verformten Proben auf-
grund des wesentlich höheren Verformungsgrades sehr viel größer ausfällt. Eine Sät-
tigungskorngröße erreicht man bei den HPT-Proben bei einem hydrostatischen Druck
von 8 GPa bei einer Verformungstemperatur von mindestens 200°C. Ab einer Tem-
peratur von 100°C setzt in zunehmendem Maße dynamische Rekristallisation ein, die
die Bildung eines feinkörnigen Gefüges bewirkt und eine mit der Temperatur stärker
werdende zusätzliche Texturkomponente erzeugt, die einer geneigten Würfellage ent-
spricht. Diese wird bei 500°C zur dominierenden Texturkomponente, während typische
Scherkomponenten wie die E-, J- und J̄- sowie D1- und D2-Komponente mit steigen-
der Temperatur an Bedeutung verlieren. Dies lässt sich gut in Einklang bringen mit
Simulationsergebnissen, die das VPSC-Modell nutzen. Aufgrund der kritischen Schub-
spannungen zur Aktivierung der verschiedenen Gleitsysteme erwartet man bei Tempe-
raturen unterhalb des Spröd-duktil-Übergangs, dass Verformung über die Gleitsysteme
{110}<100> sowie {110}<111> bzw. {112}<111> abläuft, während bei Temperaturen
oberhalb die Systeme {110}<100> und {110}<110> genutzt werden. Die Simulationen
bestätigen, dass bei den niedrigeren Temperaturen, d.h. bei Verwendung der Systeme
{110}<100> und {112}<111>, alle idealen Komponenten für die Scherverformung bei
krz-Metallen auftreten, während bei Verformung oberhalb des Spröd-duktil-Überganges
mit {110}<100> und {110}<110> hauptsächlich die F -Komponente auftritt, während
die anderen sehr schwach sind.
Der Einfluss des hydrostatischen Druckes zeigt sich besonders schön bei der 500°C-
Probe, die mittels HPT verformt wurde. Mit größer werdendem Druck steigt der Volu-
menanteil der F -Komponente, während der Anteil der geneigten Würfellage abnimmt.
Ein hoher Druck behindert die Diffusion und damit die dynamische Rekristallisation
und stärkt die Schertextur.
Die Mikrohärte und damit die Festigkeit wird durch die Korngröße sowie die Ver-
setzungsdichte beeinflusst. Für die 500°C-Probe ergibt sich mit höherem Druck eine
größere Mikrohärte, da hier aufgrund der unterdrückten Diffusion weniger Rekristalli-
sation und Erholung stattfindet. Für die Verformung bei 8 GPa ergibt sich die höchste
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Festigkeit nach der Verformung bei 300°C. Hier sind die Körner sehr klein und enthal-
ten noch Versetzungen, die bei den höheren Temperaturen ausgelöscht werden. Eine
erhöhte Duktilität wurde bei Zugversuchen nicht gefunden.
Im Vergleich zu den HPT-Proben findet man nach der ECAP-Verformung keine Rekris-
tallisationstexturkomponenten, sondern nur Komponenten der typischen Schertextur.
Bei ausreichend hoher Verformung der Einkristalle wird ebenso eine Schertextur gebil-
det, während bei geringeren Verformungen die Ausgangsorientierung dominiert.
Bei homogenen Texturen bzw. ausreichend kleinen Körnern kann die Textur auch mit-
tels EBSD untersucht werden. Bei größeren Körnern, wie man sie bei Verformungs-
temperaturen unterhalb des Spröd-duktil-Übergangs findet, geben die mittels EBSD
erhaltenen Polfiguren die Textur nur unzureichend wieder.
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Polfiguren der ECAP-verformten Polykristalle
Abbildung A.1.: Polfiguren für die bei 200°C und einem Gegendruck von 80 MPa ver-
formte Probe an verschiedenen Positionen entlang der Normalenrichtung. Angegeben
ist der Abstand von der Oberkante der Probe.
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Abbildung A.2.: Polfiguren für bei 200°C und einem Gegendruck von 80 MPa sowie
bei 300°C bzw. 350°C und einem Gegendruck von 135 MPa verformte Proben
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Drehmomentmessungen der HPT-verformten Polykristalle
(a) (b)
Abbildung A.3.: Drehmomentmessungen bis zu einem Drehwinkel von 200°. (a) zeigt
die Änderung der Drehmoment-Winkel-Kurven mit dem Verformungsdruck für bei
23°C verformte Proben, (b) die Änderung der Drehmoment-Winkel-Kurven mit der
Verformungstemperatur bei einem hydrostatischen Druck von 8 GPa.
Abbildung A.4.: Drehmomentmessungen bis zu einem Drehwinkel von 720°. Nicht
bei allen Proben wurde bis dorthin gemessen.
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Abbildung A.5.: Korngrößenverteilungen der mittels HPT verformten Polykristalle
für Verformung bei Temperaturen von 23°C bis 200°C und bei einem hydrostatischen






Abbildung A.6.: Korngrößenverteilungen der mittels HPT verformten Polykristalle
für Verformung bei Temperaturen von 300°C bis 500°C und bei einem hydrostatischen
Druck von 8 GPa; γ ≈ 60.
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Textur der HPT-verformten Polykristalle
Abbildung A.7.: Vergleich der Polfiguren aus der Messung mit EBSD und Synchro-
tronstrahlung für Probe HPT23.





Abbildung A.9.: ODF-Schnitte für ϕ2 = 0° (links) und ϕ2 = 45° (rechts) für die bei
8 GPa und verschiedenen Temperaturen mittels HPT verformten Proben
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Simulationen zum Einfluss des Verformungsgrades
Abbildung A.10.: Simulation des Einflusses des Verformungsgrades auf die Textur.
Verwendet wurden die Gleitsysteme {110}<100>, {110}<110> und {112}<111>. Die






Abbildung A.11.: Bruchflächen einer bei RT zugverformten Probe, die zuvor bei





Abbildung A.12.: Bruchflächen einer bei RT zugverformten Probe, die zuvor bei
300°C tordiert wurde. (b) zeigt einen vergrößerten Ausschnitt aus (a).
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Berechnung des Verhältnisses dquer/dlängs für
ECAP-Proben
Abbildung A.13.: Gescherter Rotationsellipsoid (Längsschnitt). a,b Halbachsen der
Ellipse, α Neigungswinkel zur Extrusionsrichtung. Halbachse c zeigt aus der Zeichene-
bene heraus.
Aus der Volumenkonstanz des Kornes sowie der Flächenkonstanz in der von Extrusions-
und Normalenrichtung aufgespannten Ebene ergibt sich
c = r,
wobei r der Radius der Ausgangskugel und c die Halbachse des gescherten Rotations-
ellipsoides in Querrichtung ist. Da die Kornfläche im Längsschnitt konstant ist, folgt
dlängs = 2r




Neigungswinkel α sind abhängig vom Verformungsgrad und damit vom Kanalwinkel
der ECAP-Maschine. Hier findet man a
b
= 3 und α = 30°. Aus der Flächenkonstanz




















und mit b = r√
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Die Länge von b′ ist
b′ =
√




r ≈ 0, 65r.
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